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O presente trabalho de dissertação de mestrado envolveu-se com o forjamento a 
frio de pré-formas pré-sinterizadas de ferro puro e da liga Fe + 3,5% Ni em peso. O 
objetivo do trabalho experimental foi associar o comportamento mecânico estático do 
material à sua microestrutura e às condições de processamento. Como matéria prima para 
a fabricação das amostras utilizou-se pó de ferro atomizado Ancorsteel 1000B e pó de 
níquel carbonila. A pré-sinterização das pré-formas foi realizada nas temperaturas de 680° 
C, 880° C, 950° C e 1120° C, por 30 minutos, em atmosfera de hidrogênio. Após a pré- 
sinterização as amostras foram forjadas a frio com 40% de deformação verdadeira, em 
recalque (upsetting), e sinterizadas (sinterização final) a 850° C e 1120° C, por 30 minutos. 
Mediu-se o limite de resistência em tração, o limite de escoamento, o alongamento, o 
módulo de elasticidade (através da frequência de vibração natural) e o coeficiente de 
Poisson plástico. A microestrutura das amostras foi analisada por microscopia ótica e 
microscopia eletrônica de varredura, espectroscopia de dispersão de energia de raios X, 
microdureza e análise automática de imagens. Análises dilatométricas contribuíram na 
análise da cinética de sinterização e mudanças de fases nos tratamentos térmicos. Os 
processamentos permitiram atingir densidades relativas superiores a 95% e alongamentos 
em tração de até 39%, no caso de corpos de prova de ferro puro e alongamento de até 
27%, no caso da liga Fe + 3,5% Ni. Os melhores resultados de propriedades mecânicas 
estáticas foram atingidos com pré-formas de ferro pré-sinterizadas a 880° C e pré-formas 
da liga Fe + 3,5% Ni pré-sinterizadas a 680° C, ou seja, nas temperaturas que conferem 
maior densificação no forjamento a frio posterior. A sinterização final que proporcionou 
maiores valores de propriedades mecânicas foi a de 850° C para o ferro puro e de 1120°
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C para a liga Fe + 3,5% Ni. A recristalização que ocorre durante a sinterização final, após 
forjamento a frio. aumenta a cinética do processo. O percentual volumétrico de poros, o 
tamanho, a forma e a dimensão maior dos poros é variável conforme a região da peça e 
tipo de tensões sofridas durante o forjamento a frio, em cada região. Estas diferenças e 
seus efeitos devem, portanto, ser previstos no projeto de pré-formas, considerando as 
regiões mais solicitadas das peças em serviço.
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The activities for this master degree dissertation were concerned with cold forging of 
sintered pre-forms of commercially pure iron and of the alloy Fe + 3,5% Ni (wt). The aim of 
the experiments was to correlate the static mechanical behavior of the materials to their 
microstructure and manufacturing conditions. The basic materials used to manufacture the 
samples were atomized iron powder Ancorsteel 1000B and carbonyl nickel powder. The 
sintering of pre-forms was performed under temperatures of 680 °C, 880 °C, 950 °C and 
1120 °C, during 30 minutes, in commercial hydrogen atmosphere. After pré-sintering, the 
samples were cold forged to 40% true strain, by free forging (upsetting), and sintered (final 
sintering) at 850 °C and 1120 °CJ during 30 minutes. Measured properties included 
ultimate tensile strength, tensile yield stress, elongation, Young modulus (through natural 
vibration frequency) and the plastic Poisson coefficient. The microstructure was analyzed 
by optical and scanning electron microscopy, energy dispersion spectroscopy (EDS), 
microhardness tests and automatic image analysis. Dilatometric tests were used to get 
more insight into the sintering kinetics and phases changes ocurring during heat 
treatments. The employed manufacturing processes allowed to reach relative densities 
higher than 95% and elongations in tension up to 39%, in iron powder samples and 
elongations up to 27%, in Fe + 3,5% Ni alloy. The best static mechanical properties, were 
found in samples manufactured from iron powder compacts pre-sintered at 880 °C and in 
samples manufactured from Fe + 3,5% Ni powder compacts pre-sintered at 680 °C, i. e., 
under the temperatures which provided the highest densification in subsequent cold 
forging. The final sintering temperature which brought the best static mechanical properties
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was 850 °C for iron samples and 1120 °C for Fe + 3,5% Ni alloy. The recrystallization that 
takes place during this final sintering, after the cold forging, enhances the process kinetics.
The volume fraction of pores, their size, shape and length changed according to part 
region and the stress state actuating during the cold forging, in each region. Such 
differences and so, its consequences shall be foreseen in pre-forms design, considering 
the highest stressed part regions knowledge, for the best service performance.
11. Introdução
Desde os primórdios da metalurgia do pó houve o emprego do forjamento a frio 
de pós. Quando o domínio dos processos de aquecimento por combustão ainda não 
era suficiente para a fundição de metais, o minério de ferro era aquecido tendo seus 
óxidos reduzidos, transformando-o em pedaços ou partículas de ferro esponja, que 
posteriormente eram forjadas a frio, batendo-os com pedras e dando forma aos 
primeiros implementos agrícolas e armas metálicas.
Posteriormente, a utilização de pós metálicos evoluiu para a obtenção de peças, 
não obteníveis por fundição; artesãos árabes e germânicos atritavam pedaços de ferro 
obtendo pó fino de ferro, o qual era oxidado e forjado repetidamente até obter-se 
óxidos finamente dispersos no material; este era, então, conformado em espadas de 
alta qualidade, endurecidas por dispersão de pequenas partículas de óxidos.
Mais recentemente, no início do século 20, outro marco no desenvolvimento da 
metalurgia do pó foi o surgimento do processo de produção de filamentos de tungsténio 
via metalurgia do pó, desenvolvido por W. D. Coolidge, o qual ainda hoje é utilizado. 
Neste processo, barras quadradas compactadas de pó de tungsténio são sinterízadas 
(aquecimento direto por passagem de corrente elétrica através das barras) e 
posteriormente laminadas e trefiladas até obter-se finos fios. O processo de obtenção 
de pré-formas de tungsténio por fundição revelou-se pouco atrativo economicamente 
devido ao seu elevado ponto de fusão, em torno de 3410°C.
Embora os exemplos citados sejam casos onde existem vantagens tecnológicas 
marcantes pelo emprego da metalurgia do pó, a moderna indústria que emprega este 
processo cresceu e estabeleceu-se baseada principalmente nas vantagens
2econômicas e onde a precisão dimensional sobrepõe-se à importância das 
propriedades mecânicas [1-2].
É sabido que várias propriedades mecânicas de materiais sinterizados são 
melhoradas através de um aumento da densidade de massa [3-5], isto é, de uma 
diminuição da porosidade destes materiais. Decorrem deste conhecimento os esforços 
envidados no sentido de aumentar a densidade de massa de materiais sinterizados por 
diversas técnicas e tratamentos, utilizando pré-formas sinterizadas, e com isto 
aumentar o campo de utilização de peças sinterizadas no mercado de peças 
estruturais. Dentre estas diversas técnicas tem-se sobressaído a de forjamento, que na 
década de 1970 ganhou um grande impulso, com vários casos de sucesso na indústria 
automobilística, como engrenagens de caixas de câmbio e no inicio dos anos 1980, as 
bielas de motores empregados pioneiramente em produção no Porsche 928, fabricadas 
pela GNK da Inglaterra e passando a ser usadas pelos principais fabricantes 
automobilísticos em diversos motores. As vantagens deste emprego são não somente 
em expectativa de vida em serviço, mas principalmente comercial; devido à maior 
precisão dimensional e de massa oferecida pelo processo de forjamento de pré-formas 
sinterizadas em relação ao forjamento convencional, possibilitou-se a eliminação de 
massas de balanceamento nas bielas, diminuindo seu peso e operações adicionais de 
balanceamento.
A possibilidade de aumentar ainda mais a precisão dimensional de peças 
forjadas é prevista com o forjamento a frio de pré-formas sinterizadas uma vez que 
elimina-se a operação de forjamento sob alta temperatura e respectivas contrações 
térmicas. Alguns casos de sucesso comercial utilizando forjamento a frio foram 
desenvolvidos como o caso de corpos de velas de ignição pela divisão AC Electronics 
da GM [6] e de pistas de mancais, pela R. B & W [7], No entanto, este processo tem se
mantido relativamente pouco utilizado apesar de reconhecidamente em crescimento 
[8],
Entre as limitações à utilização deste processo está o escasso conhecimento de 
seus limites e de sua influência em propriedades de peças, afim de aumentar a 
confiabilidade tanto em fabricação quanto no uso estrutural.
Diversos estudos e propostas de equações constitutivas sobre o comportamento 
plástico e elástico de materiais sinterizados têm sido publicados [9 -2 1 ] baseados em 
teorias mecânicas do contínuo e/ou corrigidas empiricamente, como função da 
densidade de massa ou modelos idealizados de porosidade, sem considerar sua forma 
e distribuição e, por conseguinte, com resultados aproximados de baixa correlação com 
resultados experimentais ou válidos apenas para determinadas faixas limitadas de 
aplicação, embora alguns poucos autores reconheçam a importância da microestrutura 
do material e/ou da forma e distribuição dos poros [22 -  26],
Divisa-se, então, a importância de um aprofundamento no estudo do 
comportamento de materiais sinterizados conformados a frio e da influência de suas 
principais fases, sólida e vazios, através do estudo da sua microestrutura e porosidade 
a fim de fornecer subsídios a futuros desenvolvimentos teóricos de equações 
constitutivas.
1.1 Situação e perspectivas do mercado de sinterizados
As regiões que produzem as maiores quantidades de pós de ferro e aço são a
América do Norte, Japão e Europa, nesía ordem decrescente.
40  mercado de pós ferrosos na América do Norte tem sido crescente com taxa de 
crescimento anual média de 6.1 % na década de 1985 a 1995, sendo previstas taxas 
de crescimento anuais entre 4 e 6 % até o ano 2005 [27].
O mercado de peças fabricadas via metalurgia do pó está, também, em 
expansão, tendo como principal cliente a indústria automotiva, que utiliza em torno de 
70% das peças produzidas na América do Norte, conforme mostra a Figura 1 [27], 
aproximadamente 88% das peças produzidas no Japão e em torno de 80% na Europa 
Ocidental [28], com emprego sobretudo no motor e transmissão mecânica / automática.
U Automotivo 69,0%
□  Máquinas de escritório 1,2%
□  Eletrodomésticos 6,1%
El Hardware 2,3%
■  Controles, Motores Industriais, 
Hidraulica 3,7%
□  Recreação, Ferramentas 
11,4%
[1 Outros 6,3%
Figurai - Composição do mercado de peças 
sinterizadas na América do Norte.
Foi observado [29], além do aumento da quantidade de peças produzidas, um 
aumento do seu valor; isto explica-se sobretudo pelo aumento de requisitos de 
geometria, tolerâncias dimensionais e propriedades mecânicas, já que peças usadas
5principalmente em motores e transmissão estão normalmente sujeitas a solicitações 
térmicas e dinâmicas elevadas, com requisitos de tolerâncias dimensionais apertadas.
A Figura 2 mostra que o custo relativo de processos que elevam a densidade de 
massa de peças sinterizadas, e consequentemente as propriedades mecânicas da 
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Figura 2 - Custo relativo de diferentes processos da metalurgia do pó. [29]
Apesar deste aumento de custo relativo das peças com maior densidade de 
massa, diversas peças forjadas a partir de pré-formas sinterizadas têm sido 
viabilizadas economicamente em produção, com propriedades mecânicas comparáveis 
às suas equivalentes usinadas a partir de material convencional de lingotamento 
[30,31] como, por exemplo, bielas de motores e engrenagens de transmissões.
6Este emprego de peças estruturais tem feito com que a participação média de 
peças feitas por metalurgia do pó na massa de automóveis, na América do Norte, 
venha subindo gradativamente e esteja em cerca de 14 kg por automóvel, com 
previsão de 22 kg até o final da década [27],
O processo de fabricação de peças por metalurgia do pó em geral apresenta 
custos não recorrentes elevados decorrentes do emprego de matrizes de compactação, 
fornos de sinterização, prensas de forjamento, etc... e, portanto, as peças que 
oferecem maiores vantagens econômicas são as de médias e grandes séries; 
consequentemente, a metalurgia do pó encontrou na indústria automobilística um de 
seus grandes mercados. Conforme previsão do Departamento de Comércio Norte 
Americano, o volume de vendas no setor automobilístico continuará a mostrar forte 
crescimento nos países em desenvolvimento [21). Isto faz com que a expectativa de 
crescimento do mercado de peças fabricadas por metalurgia do pó tenha mais este 
fator positivo, levando à crença da conveniência de investimento no desenvolvimento 
de linhas de pesquisa neste setor.
1.2 Vantagens d© processo
As vantagens auferidas pelo uso da metalurgia do pó na produção de peças são 
conhecidas e incluem [30]:
1. Alta produtividade
2. Eliminação ou redução de operações de usinagem de acabamento
3. Capacidade de produção de peças complexas
4. Bom acabamento superficial
O forjamento a quente de pré-formas sinterizadas, além de conferir densidades 
de massa mais altas pela diminuição ou eliminação da porosidade e, portanto, 
aumentar as propriedades mecânicas da peça [30], apresenta vantagens em relação 
ao forjamento de materiais sólidos convencionais, como:
1. Menor utilização de material, devido ao maior controle sobre a pré-forma 
inicial e diminuição ou eliminação de rebarbas;
2. Menor incerteza dimensional e maior controle sobre a massa da peça;
3. Diminuição do número de passos de forjamento e, portanto, do número de 
matrizes necessárias; e
4. Diminuição da energia de forjamento, uma vez que a pré-forma sinterizada 
normalmente apresenta limites de escoamento iniciais mais baixos e 
diminuição da força para o forjamento pois elimina-se a rebarba e, portanto, a 
área forjada.
A Figura 3 mostra um exemplo de peça forjada evidenciando as diferenças no 
aproveitamento de material entre os processos a partir de metalurgia do pó e 
tradicional a partir de material de lingotamento.
O forjamento a frio de pré-formas sinterizadas apresenta as seguintes vantagens 
sobre o forjamento a quente:
1. Grande precisão dimensional, diminuindo a usinagem e o peso indesejado.
Engrenagens helicoidais, por exemplo, podem ser feitas economicamente 
por forjamento a frio, a partir de aço convencional, sem a necessidade de 
usinagem de acabamento [32,33], A vantagem em precisão dimensional advém, 
sobretudo, por ser desnecessário o controle de contrações térmicas e da 
diminuição do desgaste de matrizes em relação ao processo de forjamento sob 
alta temperatura.
82. Previne a oxidação superficial uma vez que evita a exposição sob condições 
de atmosfera não controlada e altas temperaturas durante o forjamento. O 
processo, no entanto, pode requerer cargas maiores e, portanto, capacidade 
de prensa maior em relação ao processo de forjamento a quente de pré- 
'  formas sinterizadas; embora, devido a eliminação de rebarbas, possa 
apresentar vantagem em relação ao forjamento a frio convencional.
Uma desvantagem do forjamento a frio é o desconhecimento dè limitações para 
o projeto de matrizes e pré-formas devido aos limitados estudos existentes associando 
a microestrutura ao comportamento mecânico do material.
Figura 3 - Evolução da forma no forjamento pelo processo tradicional 
(seqüência acima) e a partir de pré-forma de pó sinterizado.
9A tabela 1 apresenta uma comparação entre as operações necessárias nos 
processos de forjamento a frio e a quente.
Tabela 1 - Comparação entre os processos de fónamento a quente e a frio
Forjamento de sinterizados 
a quente a frio
Foijamento tradicional 
a quente ........... ... a f r io . .
Operações
Estoque de pós Estoque de pós Estoque ■ Estoque





"Centragem do tarugo" Lubrificação



















Pouca ou nenhuma 
usinagem
Muita quantidade de 
usinagem
Média quantidade de 
usinagem
Aproveitamento de mais 
de 90% do material
Aproveitamento de 
40 - 50% do material
Aproveitamento de 
60 - 80% do material
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1.3 Objetivos do Estudo
Avaliar a potencialidade da conformação a frio/deformação a frio de pré-formas 
de ferro puro e ferro ligado ao níquel obtidas pela metalurgia do pó em função dos 
parâmetros de processamento e a influência destes e da microestrutura final obtida, 
nas propriedades mecânicas. Os parâmetros estudados foram: temperatura de pré- 
sinterização e temperatura de sinterização final, deformação a frio e a influência da 
adição de níquel no ferro.
Este estudo visa dar subsídios, para estudos futuros, sobre a importância de 
possíveis heterogeneidades e aspectos microestruturais no modelamento de 
propriedades mecânicas e suas equações constitutivas, visando previsões mais 
confiáveis no projeto de pré-formas sinterizadas e sua conformação a frio.
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2. Revisão da Literatura
Os fundamentos da metalurgia do pó têm sido amplamente tratados na literatura 
[34-36],
O processo usual da metalurgia do pó envolve os seguintes passos básicos:
» Mistura de pós e lubrificante 
« Compactação a frio em matrizes
• Remoção do lubrificante 
« Sinterização 
« Processos complementares
A mistura de pós tem a função de agregar os pós dos elementos de liga ao pó 
da matriz do material, bem como outros componentes quando for o caso, além da 
adição de lubrificante sólido e homogeneizar a mistura. O lubrificante adicionado tem 
como função diminuir o atrito entre as partículas de pó, bem como entre estas e o 
ferramental de compactação e, ainda, facilitar a extração do compactado sem que haja 
desagregação ou danos ao mesmo.
A compactação tem por finalidade, além da obtenção da geometria desejada à 
peça, aumentar a densidade de massa e os contatos entre as partículas, facilitando a 
sinterização posterior. Na compactação de metais dúcteis ocorre acomodação e 
deformação plástica das partículas e rompimento de eventuais camadas de óxidos, 
formando contados metal-metal.
Após a compactação o lubrificante é extraído durante a etapa de aquecimento 
para a sinterização; uma extração incompleta do lubrificante resulta em contaminações 
indesejadas, que prejudiquem a sinterização e as propriedades dá peça resultante [37],
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A sinterização propriamente dita é um tratamento térmico da peça compactada, 
sob aíta temperatura, mas abaixo do ponto de fusão do eiemento químico ou pó 
preponderante, com a finalidade de gerar continuidade de matéria entre as partículas e 
aumentar a resistência mecânica da mesma. O tratamento térmico de sinterização é 
feito com controle da velocidade de aquecimento e resfriamento, do tempo e da 
temperatura e da atmosfera do forno. A atmosfera deve ser tal que permita não só 
reduzir óxidos indesejáveis mas evitar a perda não controlada de elementos de liga. 
Para isto, são úteis os diagramas de equilíbrio de formação de compostos [38] como 
óxidos, sulfetos, carbonetos e outros, sob diversas condições de temperatura e 
composições de atmosferas, para a escolha correta da atmosfera aplicável.
O processo tradicional de metalurgia do pó (compactação + sinterização) de 
ferro e aços, embora seja o mais adequado economicamente e sob o ponto de vista de 
propriedades requeridas em várias aplicações, não permite atingir altas densidades de 
massa (em geral são menores que 7,1 g/cm3) conforme mostrado na Figura 2. Peças 
que sofrem solicitações mecânicas muito altas em serviço requerem maior densidade 
de massa (menor porosidade). Devido a isto têm sido desenvolvidas diversas técnicas 
ou rotas alternativas visando obtenção de maior densidade de massa, seja na fase de 
compactação, na fase de sinterização propriamente dita ou como processo 
complementar.
Dentre as estratégias de melhoria na compactação podemos citar o processo 
HIP (“hot isostatic pressing”) [39], o DMC (dynamic magnetic consolidation) [39] e a 
compactação “morna” com lubrificantes especiais [40],
As estratégias para aumento de densidade de massa na fase de sinterização 
incluem a sinterização com formação de fase líquida transiente ou permanente [41]; a 
infiltração por cobre em pré-formas com poros intercomunicantes [42], constituindo-se
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numa variante do processo de sinterização com fase iíquida permanente; a sinterização 
sob alta temperatura (entre 1180°C e 1350°C para Fe e aço) [43]; sinterização de pós 
de dimensões nanométricas, ou seja, pós com tamanho de partículas extremamente 
fino, da ordem de algumas poucas dezenas de nanometros [44]; sinterização ativada 
por plasma [39,55] e PIM (Powder Injection Molding) [45,46], com pós finos.
As estratégias para aumento da densidade de massa de peças que deverão 
estar sujeitas à altas solicitações mecânicas, envolvendo eventuais solicitações 
dinâmicas, entretanto, têm sido pautadas pela utilização de processos complementares 
à sinterização, sobretudo pelo alto grau de densificação, que aproxima-se de 100%, 
precisão dimensional e confiabilidade. Dentre estes processos podemos citar:
• “Double press, double sintering”
® Forjamento ou extrusão a quente
• Densificação seletiva 
® Forjamento a frio
O processo “Double press, double sintering” consiste basicamente em re- 
compactar uma peça sinterizada, eventualmente utilizando a mesma matriz da 
compactação anterior e re-sinterizar, aumentando sua densidade de massa (veja Fig. 
2).
O forjamento e a extrusão a quente de pré-formas sinterizadas [39,47] é um 
processo complementar à sinterização em que a pré-forma é forjada diretamente após 
a retirada do forno de sinterização ou resfriada e após re-aquecida para a temperatura 
de forjamento (980°C a 1090°C). O re-aquecimento, em geral, permite menor 
exposição da peça sob atmosfera não controlada, que pode trazer oxidação e perda 
superficial seletiva de elementos químicos; permite ainda maior controle da lubrificação 
antes do forjamento e da temperatura de forjamento.
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Os processos de forjamento e extrusão a quente permitem a obtenção de 
densidades de massa muito próximas da densificação completa (> 96%), conforme 
pode ser visto na Fig. 2; por isto têm sido selecionados para peças que estarão 
sujeitas à altas solicitações mecânicas em serviço, incluindo solicitações dinâmicas. 
Peças sinterizadas produzidas por estes processos podem, em alguns casos, superar a 
resistência mecânica de peças equivalentes fabricadas pela metalurgia de lingotes 
convencionais [4j.
A densificação seletiva é um processo usado em peças onde as regiões com 
solicitações mecânicas altas são localizadas e situam-se na superfície. Neste caso a 
superfície de uma pré-forma sinterizada sofre uma deformação plástica, geralmente a 
frio, provocando densificação superficial e proporcionando resistência mecânica 
adequada, como no caso de dentes de engrenagens [48], em que o aumento de 
resistência a tensões de contato e flexão na base dos dentes é significativo.
O forjamento a frio de pré-formas sinterizadas é um processo de densificação 
onde a pré-forma, ou seja, uma peça sinterizada com uma forma geométrica 
conveniente, é submetida a compressão sob temperatura ambiente, em matrizes 
abertas ou fechadas, de maneira que adquira sua forma final após deformação. Este 
processo permaneceu relegado a um plano secundário sobretudo devido à baixa 
ductilidade de materiais sinterizados sob esforços de tração à temperatura ambiente. 
Somente na década de 1970 este processo ganhou alguma ênfase quando alguns 
trabalhos experimentais [49-52] demonstraram ser possível a fabricação de peças de 
ferro e aço por extrusão direta, extrusão inversa, extrusão de tubos, forjamento em 
matrizes abertas e fechadas com cargas inferiores às necessárias para fabricação de 
peças similares a partir de pré-formas fabricadas por metalurgia de lingotes, 
construindo uma base sobre os fundamentos do processo de forjamento a frio de pré-
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formas sinterizadas. Nestes estudos, ênfase foi dada sobretudo na verificação da 
conformabilidade e constatação de algumas propriedades mecânicas.
Posteriormente surgiram estudos [53,54] em que a compactação é feita sob alta 
pressão, em torno de 3GPa , com pós sem adição de lubrificantes, provocando um 
caldeamento sob pressão entre as partículas, num processo chamado pelo autor de 
“cold sintering” , o que possibilitou uma sinterização posterior a temperaturas inferiores 
às utilizadas normalmente para sinterização, sendo esta melhoria na cinética de 
sinterização atribuída à difusão através de discordâncias existentes em alta densidade 
no pó encruado durante a compactação. Este processo permite densidades relativas de 
massa de peças próximas a 100%, tendo como inconveniente a grande capacidade 
necessária para prensas de compactação, resistência mecânica de matrizes e forças 
elevadas de ejeção das peças das matrizes de compactação.
Estudos posteriores [56-58] em pré-formas pré-sinterizadas a baixa temperatura 
a partir de pós elementares, em torno de 700°C, forjados a frio em matrizes abertas e 
sinterizadas sob alta temperatura (1250°C) constataram os benefícios do forjamento a 
frio sobre as propriedades mecânicas estáticas de sinterizados de Fe-Ni-C e Fe-Ni-Mo- 
C, evidenciando alguns aspectos da microestrutura obtida.
Assim como as peças sinterizadas pelo processo tradicional, as provenientes do 
forjamento a frio de pré-formas sinterizadas também apresentam porosidade 
heterogênea. A heterogeneidade no nível de porosidade entre as diversas regiões da 
peça no caso do sinterizado convencional provém, principalmente, da diferença de 
tensões de compactação sofrida nas diversas regiões devido ao atrito entre as 
partículas e das partículas com as paredes da matriz de compactação; em 
conseqüência as regiões da peça mais distantes das superfícies dos punções móveis 
de compactação tem, em geral, menor densidade de massa. No caso de peças que
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sofrem o forjamento posterior à pré-sinterização, este modelo de densificação não é 
evidente uma vez que o forjamento acarreta distribuições de tensões no corpo da peça 
que alteram este padrão anterior onde as regiões de maior densificação são as regiões 
onde existem esforços cisalhantes e não necessariamente as regiões próximas aos 
punções/placas de compactação ou forjamento. Esta heterogeneidade do nível de 
poros tende a ser menor à medida que a peça tende a densidades próximas a 100% da 
densidade de massa teórica, dependendo, também, das condições de lubrificação/atrito 
[62], Embora esta heterogeneidade tenha sido constatada [49,51] em peças forjadas a 
frio, só mais recentemente houve tentativa de modelar a distribuição de poros na peça 
[59-63], por análise de elementos finitos.
O conhecimento da distribuição e nível de porosidade adquire particular 
importância no caso de peças destinadas a maiores solicitações, uma vez que a 
resistência da peça em geral é estabelecida pela resistência da região mais solicitada e 
não necessariamente pelo nível de porosidade médio e resistência média, sobretudo 
em solicitações dinâmicas.
Além do nível de porosidade e da distribuição de poros e levando em 
consideração que propriedades como tensão de escoamento e módulo de elasticidade 
não são uma função linear da porosidade, pode-se cogitar de variáveis adicionais 
influentes no comportamento mecânico. Dentre estes fatores está a concentração de 
tensões induzida pela forma dos poros, Esta concentração de tensões, quando medida 
em sinterizados ferrosos [64], embora prevalecendo o fator inferior a 5 mostrou que em 
alguns poros pode atingir valores de até 12, isto é, com tensões de apenas 8,3% do 
valor do limite de escoamento do material, já começa a deformação plástica em alguns 
pontos do sinterizado. Este fator de concentração de tensões nos poros, por sua vez, 
sofre influência de mecanismos ou rotas de processamento que propiciem um menor
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ou maior arredondamento de poros como a compactação, composição química dos 
pós, tipos de pós, temperatura e atmosfera de siníerização e deformações induzidas 
pelo forjamenío.
A seguir serão abordados alguns destes aspectos influentes no comportamento 
mecânico e por conseguinte no comportamento durante o forjamenío de pré-formas 
sinferizadas.
2.1 A Influência do tipo d@ pó
Embora alguns autores [47] considerem as características do pó como de 
importância secundária na determinação do desempenho mecânico de um componente 
forjado, em favor das condições ue processamento e mícroestrutura resultante, 
constata-se [50-52] que no caso do forjamenío a frio a influência destas caracterísíicas 
não deve sor menosprezada.
Obara, Nishino e Saiío [51] uíilizando comparaíivameníe pós de ferro eleírolííico, 
esponja e aíornizado encontraram grande anisoíropia em relação a resistência a tração 
esíáíica; nas pré-formas forjadas a frio a partir de pós de ferro esponja e eleírolííico, 
especialmeníe no caso do pó eieírolííico, onde as partículas alongadas alinharam-se, 
duraníe a compactação e o forjamenío numa direção perpendicular à direção de 
movimento das matrizes de forjamenío, em corpos de prova cilíndricos, resulíando em 
propriedades basíaníe inferiores na direção de compressão.
Em suas pesquisas Antes [50], uíilizando pós de ferro esponja e aíornizado, 
constatou que no forjamenío a frio de pré-formas cilíndricas, a partir de densidades de 
massa iguais, a íensão necessária para provocar uma dada deformação, era maior no
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caso do pó de ferro esponja. A íaxa de densificação com a deformação foi menor no 
caso do ferro esponja e exibiu uma tendência maior ao tríncamento no caso de pré- 
formas com densidades de massa maiores, ern reiação às pré-forrnas produzidas com 
pó de ferro atomizado. O aumento da tensão necessária para deformar as pré-forrnas 
cresceu com o aumento do teor de carbono adicionado ao materiaí; no entanto, em 
todos os casos, as pré-formas suportaram grandes deformações, ultrapassando, em 
vários casos, os 100% de deformação verdadeira na direção de compressão da pré- 
íorma.
Dower e Miles [52] constataram, na conformação a frio de pré-formas 
sinterizadas, uma tendência maior ao írincarnenío no caso de pré-formas de ferro 
esponja quando comparadas com pré-formas de ferro atomizado. Constatou-se, 
também, que o nível de oxigênio medido nas peças estava na faixa de 200 a 550 pprn, 
no caso de peças de ferro atomizado, e na faixa de 1200 a 2600 pprn no caso de pós 
de ferro esponja, quando processadas em condições semelhantes.
Note-se que o teor de oxigênio e de óxidos presentes no material é um fator 
importante [65] com forte influência sobre as propriedades mecânicas como resistência 
ao impacto, resistência à fadiga e redução de área durante a tração, tendo efeito 
negativo à medida que o teor cresce porque ao prejudicar a formação de contatos entre 
partículas na sinterização e provocar concentradores de tensões em poros e inclusões, 
tende a diminuir a resistência do material, sobretudo em solicitações dinâmicas.
Como o forjamenio a frio requer cargas e pressões maiores para ser efetuado do 
que o forjamenio a quente, devido aos maiores limites de escoamento no material 
verificados à temperatura ambiente, e este fator determina a capacidade de prensas de 
forjamento, verifica-se que o tipo de pó e sua composição química podem ter influência
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no processamento e propriedades mecânicas obtidas em pré-formas sinterLadas 
forjadas a frio.
Busca-se, então, especificar pós que propiciem ideaimeníe a necessidade de 
mínimas cargas e pressões para o forjamento a frio (aspecto reiativamente menos 
importante no caso de forjamento a quente, devido as menores pressões necessárias) 
para peças estruturais, sendo em alguns casos necessária uma solução de 
compromisso entre estes dois aspectos.
Procura-se então utilizar pós de alta forjabilidade (capacidade de conformação 
sem trincar), como os pós elementares ou parcialmente/semi ligados por difusão sólida, 
com baixo nível de impurezas.
2.2 A fnfSuência da compactação da pré-forma
A compactação é o passo do processo que define a geometria, a massa e as 
dimensões da pré-forma, exercendo ainda grande influência sobre a densidade de 
massa finai da mesma, dadas as limitações práticas e econômicas da temperatura e do 
tempo de sinterização [66j.
Diferentemente da metalurgia do pó convencionai, no entanto, o controle 
dimensionai nesta fase do processo, perde importância em favor do controle de massa 
e de distribuição de densidade de massa na pré-forma [47], uma vez que a peça terá 
suas dimensões finais definidas através de processos complementares como o 
forjamento e eventualmente sinterização final.
Um aspecto fundamental no sucesso do forjamento para evitar defeitos como 
dobras e trincas e mesmo nas propriedades da peça finai é a escolha criteriosa e
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adequada do desenho da pré-forma. Para ilustrar este aspecto tome-se como exemplo 
[67] o flange mostrado na Figura 4, já conformado na matriz. Esta peça pode ser obtida 
pela conformação de pré-forma tubular cilíndrica. Dentre as opções, a Figura 5 mostra 
quatro possibilidades, das quais apenas uma resultou em peça final, sem trincas. As 
opções (b) e (d) provocaram trincas no raio de canto junto à matriz superior, quando o 
material escoa para preencher o vazio superior; as opções (a) e (c) corrigem este 
inconveniente ao não permitirem expansões em direção ao diâmetro externo, mas a 
opção (c) provocou trincas no topo da extremidade inferior do núcleo devido a tração 
provocada neste topo pelo atrito com as paredes laterais em cunha, durante o 
escoamento do material para preencher este vazio. Resulta, então, que somente a 
opção (a) foi capaz de produzir peças sem defeitos. Dado que as matrizes 
normalmente apresentam um custo elevado, este exemplo ilustra a importância da 
escolha adequada do desenho da pré-forma.
<«> (d)
Figura 4 -  Flange forjado a Figura 5 -  Opções de desenho
partir de pré-forma sintetizada. de pré-formas sintetizadas para
forjamento do flange da Fig. 4
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Uma vez que o íorjamenío da pré-forma é feiio para as dimensões finais da 
peça, sem as rebarbas existentes no íorjamenío convencionai, o controle de massa é 
importante para evitar sobrecarga nas matrizes ou falta de preenchimento. Neste 
aspecto, a homogeneidade de distribuição de massas/densidades na pré-foma também 
ganha importância.
Um aspecto que pode ter grande influência na deformação limite para fratura de 
pré-formas, durante o forjamento, é a densidade de massa, ou seja, da pressão de 
compactação [66], dada a sua influência na densidade de massa final da pré-forma.
Durante a deformação de um cilindro, por compressão axial, em forjamento livre 
lateralmente, desenvolvem-se tensões de tração que levam o cilindro à ruptura, com 
aparecimento de trincas laterais. Sabe-se que a diminuição da densidade de massa, ou 
seja, o aumento do volume de poros leva à menor capacidade em suportar 
alongamentos em tração [3-5]; o que tende a diminuir o limite de deformação. No 
entanto, a diminuição de densidade de massa leva a uma diminuição do coeficiente de 
Poisson plástico em sinterizados, o que tende a diminuir a expansão lateral do material 
e portanto a diminuir também o "barriíamenío” e a magnitude das tensões de tração na 
superfície lateral do cilindro. Estes efeitos concorrentes sobre a influência da 
diminuição de densidade de massa na capacidade de deformação em tração levaram 
alguns autores [68] a crença de que compensam-se e que o limite de deformação à 
fratura neste modo de escoamento do material é independente da densidade de massa 
inicial da pré-forma. Porém, vários outros autores [16,48,69], em testes similares, 
reportaram uma diminuição da forjabilidade à medida que diminui a densidade de 
massa inicial da pré-forma. A diminuição da densidade de massa da pré-forma pode 
acarretar, também, um aumento da deformação e da carga necessárias para que seja 
atingida uma dada densidade de massa da peça forjada a frio [50], Estas observações,
no entanto, não sugerem um aumento irrestrito da densidade de massa da pré-forma, 
uma vez que densidades menores, pela presença de um maior número de poros 
intercornunicantes, podem favorecer a redução de óxidos do pó, durante a sinterização, 
mas podem facilitar a oxidação e descarbonetação interna por exposição atmosférica 
antes do forjamento [65], Assim, a escolha da densidade de massa da pré-forma deve 
ser adequada à qualidade do pó utilizado e às condições do processo.
2.3 A Influência da sinterização
Os objetivos da sinterização das pré-formas são aumentar a capacidade de 
deformação sem o aparecimento de trincas e desconíinuidades no material e conferir 
pureza química adequada eliminando óxidos e impurezas indesejáveis. Este último 
aspecto ganha ênfase, em relação à metalurgia do pó convencionai, uma vez que, 
como já citado anteriormente, o efeito de óxidos e impurezas é bastante danoso às 
propriedades mecânicas dinâmicas de peças estruturais de alta densidade de massa, 
ao agirem como concentradores de tensões [47j; além disso os óxidos podem facilitar 
o aparecimento de trincas durante o forjamento. Isto significa que é importante a 
escolha de atmosferas e temperaturas capazes de reduzir os óxidos dos elementos 
químicos existentes nas ligas utilizadas. No caso de ligas ferrosas as atmosferas 
normalmente utiiizadas são amónia dissociada, hidrogênio ou mesmo vácuo. A 
temperatura de sinterização mais freqüente é de aproximadamente 1120°C, que é o 
limite para fornos contínuos usuais, e os tempos de Sinterização isotérmica praticados 
são de aproximadamente 30 minutos [47,65], com um patamar durante o aquecimento,
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em torno de 500°C, para evaporação do lubrificante, dependendo do tipo de lubrificante 
utilizado [70].
Elementos de liga que formam óxidos muito estáveis, ou seja, com energia livre 
de formação muito grande em módulo (a energia livre de formação dos óxidos é 
negativa) [38] como o cromo, o manganês e o silício comumente não são usados em 
ligas ferrosas para forjamento [47].
A sinterização de pré-formas não visa tanto a densificação como no caso da 
sinterização convencional na metalurgia do pó, mas a união de partículas na medida 
para conferir uma forjabilidade adequada à pré-forma e para isto deve-se visar a união 
entre partículas sem que haja sua fragilização ou endurecimento pela difusão de 
elementos de liga.
Os mecanismos controladores do crescimento dos contatos entre partículas na 
sinterização e a influência qualitativa que estes mecanismos têm sobre a aproximação 
provocada entre partículas, isto é, sobre a retração dimensional, podem ser vistos na 
Tabela 2 [34],
Tabela 2 -  Mecanismos controladores de 
crescimento dos contatos entre partículas.
MECANISMO APROxMÀÇAO ENTRE
CENTROS DE PARTÍCULAS
Escoamento viscoso ou plástico Sim
Evaporação e recondensação Não
Difusão volumétrica Sim
Difusão em contornos de grãos Sim
Difusão superficial Não
Estes mecanismos de formação do pescoço (“neck”) de união entre partículas 
ocorrem com ênfase variável em função do tempo e da temperatura de sinterização, 
inclusive durante o aquecimento.
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Temperaturas mais altas que as usuais foram utilizadas em pós de ferro 
atomizado, ferro esponja e ligas de Fe, Ni e Mo que sinterizados a 1200°C e 1340°C 
apresentaram melhor forjabilidade a frio da pré-forma [52], Temperaturas mais altas na 
sinterização de pré-formas, podem ser necessárias como por exempio no caso de 
produtos de tungsténio e molibdênio, com temperatura de 2300°C por 8 horas [47j.
2.4 A influência da geometria da pré-forma, das condições de 
lubrificação e das condições de forjamento
Existem basicamente dois modos de densificação no forjamento de pré-formas 
sinterizadas: a recompactação (“re-pressing”) e o recalque ou forjamento propriamente 
dito (“upsetting”). Ambos os modos de densificação são maneiras mais eficientes de 
diminuir a porosidade do que submeter a pré-forma a pressão isostática. Em ambos os 
casos, recompactação e recalque, desenvolvem-se componentes deviatóricas, ou seja, 
cisalhamenío, no tensor tensão, além das componentes isostáticas. ísto, aumenta a 
eficiência no colapso de poros e conseqüente densificação das pré-formas [47,65]. A 
figura 6 ilustra os dois modos de forjamento e a maneira como deformam-se os poros. 
No caso da recompactação existe uma pequena diferença no estado de tensões entre 
a direção de forjamento e a direção perpendicular, provocando um pequeno 
escoamento lateral do material. A medida que a densidade de massa aumenta, o 
estado de tensões tende a um estado hidrostático, onde as paredes dos poros tendem 
a tocar-se quando sob pressão.
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(b) -----
Figura 6 -  Modos de foijamento e tensões nos poros para (a) 
recompactação e (b) recalque [4]
No caso do recalque existe um extenso fluxo lateral de material, sem restrição, 
durante o forjamento com uma combinação de tensões normais na direção de 
forjamento e tensões de cisalhamento na direção perpendicular, em torno dos poros.
As deformações e deslocamentos provocados por este estado de tensões, faz 
com que os filmes de óxidos que recobrem as superfícies das partículas metálicas 
sejam rompidos e provoquem contato íntimo entre superfícies limpas, ensejando 
adesão metálica e o desaparecimento de poros. A medida que o material entra em 
contato com as paredes laterais da matriz o estado de tensões tende ao hidrostático.
Entretanto, devido às forças de atrito existentes entre peça e matriz/punções, o 
estado de tensões que se desenvolve na peça, não é homogêneo. Assim, em um 
cilindro sob compressão axial, desenvolvem-se basicamente três regiões com estados 
de tensões/deformações qualitativamente distintos, conforme mostrado na figura 7.
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Figura 7 -  Esquema de zonas de deformação em um cilindro sob 
compressão axial, durante o recalque, com alto atrito nas 
superfícies superior e inferior, de contato com os punções [47J
Na região I formam-se cones com um estado aproximadamente hidrostático de 
tensões onde coexistem tensões de compressão dos punções e tensões de 
compressão radiais devido ao atrito entre as superfícies da peça e os punções, que 
tendem a impedir a expansão radial. A região II, que envolve a região I, é caracterizada 
por altas tensões cisalhantes diagonais. A região III, que é a região de barrilamento, é 
submetida a esforços de compressão dos punções, superior e inferior, e tensões 
circunferenciais de tração. Estes estados diversos de tensões, podem provocar 
densificações e, portanto, resistência e comportamento mecânico diversos, conforme a 
região da peça. Esta heterogeneidade tende, no entanto, a ser reduzida à medida que 
o atrito com os punções é reduzido [47],
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Utilizando-se lubrificantes que proporcionem um atrito baixo entre as superfícies 
da peça e as superfícies dos punções, é possível medir o coeficiente de Poisson, ou 
seja, a relação entre deformação íatera! e axial na direção do forjamento. Note-se que, 
como existe densificação durante a deformação plástica, o coeficiente de Poisson 
plástico é variável, tendendo ao valor 0,5 de materiais homogêneos (sem poros) à 
medida que a densidade relativa de massa da pré-forma aproxima-se de 100%. Assim, 
o coeficiente de Poisson plástico não é expresso simplesmente peia relação entre a 
deformação lateral sx e a deformação na direção do forjamento sy, mas sim pela 
derivada no ponto v = dex/dey da curva de gxx ey.
Foi observado [47j que o coeficiente de Poisson piástico para pré-formas 
sinterizadas de Fe puro, forjadas a frio, segue uma relação vpiast= 0,5p1,92 onde p é a 
densidade relativa à teórica, e quando aproxima-se de 1 o valor de v tende a 0,5.
Exemplificando o caso da compressão em matriz em cunha, pode-se observar, 
com a ajuda da figura 8, a evolução das deformações superficiais ei e £ 2  a medida que 
se processa o forjamento para o caso de um coeficiente de atrito de 0,1 entre matriz e 
peça. Observa-se que para ângulos de cunha entre 40° e 50° as forças de atrito são 
suficientemente altas para provocar deformações em tração positivas levando à ruptura 
superficial. Ângulos menores inicialmente provocam compressão; mas no caso de 30° 
e 20°, à medida que a superfície de atrito e as forças de atrito aumentam, as tensões 
revertem para tração, rompendo a superfície antes que o forjamento seja compietado. 
Somente no caso de ângulos de cunha de 10°, não houve rompimento superficial. A 
variação do coeficiente de atrito tende a variar o ângulo máximo da cunha para 
obtenção da peça.
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Figura 8 -  Deformações na superfície livre durante o forjamento de uma peça em
cunha, conforme o ângulo da cunha [65]
A forjabilidade de pré-formas depende, também, da razão de aspecto, ou seja, 
da relação entre altura H, na direção de forjamento, e o diâmetro D na direção 
perpendicular. Utilizando sinterizados de alumínio, foi observado [47] que o aumento da 
razão de aspecto inicial Ho/Do tende a retardar ou aumentar a deformação na altura, 
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Figura 9 -  Variação da deformação limite a fratura durante o recalque de cilindros
sintetizados de pós de Ssga de alumínio [47]
Finalmente, pode ser mencionado quanto à velocidade de forjamento que 
enquanto no forjamento a quente é desejável uma alta velocidade de forjamento para 
evitar o efeito de “coquilhamento” da peça, ao resfriar as camadas externas pelo 
contato com a matriz mais fria, dificultando o preenchimento de vazios e eliminação de 
poros [65], no caso do forjamento a frio pode ser desejável uma velocidade de 
forjamento menor afim de diminuir o limite de escoamento do material [71] e com isto 
diminuir as forças necessárias ao forjamento.
30
3. Procedimento Experimental
A fim de estudar a influência de variáveis do processo de forjamento a frio sobre 
a microestrutura e as propriedades mecânicas, escoiheram-se variáveis que 
significativamente influenciam no custo do processo de forjamento a frio como as 
temperaturas de pré-sinterização e sinterização final, mantendo-se constante as 
demais condições como densidade a verde do sinterizado (pressão de compactação 
constante), tempo de pré-sinterização, condições de lubrificação superficial, tempo de 
sinterização final, grau de deformação a frio e taxa de deformação. Foram utilizados 
como materiais de estudo o ferro puro, servindo como referência, e a liga Fe-Ni obtida 
pela mistura de pós elementares.
As propriedades mecânicas e físicas analisadas foram: o limite de resistência a 
tração, o limite de escoamento em tração e o alongamento em tração. Foram 
produzidas cinco amostras nas mesmas condições para cada ponto medido. O módulo 
de elasticidade e a densidade de massa foram medidos em três amostras para cada 
condição / ponto medido.
Os aspectos microestruturais analisados foram: forma, tamanho e distribuição 
dos poros, tamanho de grão, composição química e microdureza.
A evolução da sinterização foi estudada através de ensaios de dilatometria 
durante o processo.
Um resumo das condições analisadas pode ser visto na Tabela 3.
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680°C, 880°C, 950°C e 1120°C 
30 min.
sy = 40%
850°C e 1120°C 
30 min.
Limite de resistência 
Limite de escoamento 
Alongamento 
Módulo de Elasticidade 
Coef. de Poisson Plástico 
Densidade de massa 
Forma de poros 
Tamanho de poros 
Densidade de poros 
Composição 
Microdureza
Procedimentos específicos utilizados nos diversos processos e caracterizações 
são abordados nos sub-capítulos seguintes.
3.1 Materiais
Foram utilizados pós metálicos elementares em função da maior ductilidade que 
oferecem em relação a pós ligados. O pó de ferro utilizado foi o atomizado F1000B da 
Ancorsteel. Pós atomizados podem proporcionar relativamente baixos níveis de óxidos 
e boa forjabilidade em pré-formas sinterizadas e forjadas a frio [52], O diâmetro médio 
de partículas do pó de ferro foi de 97,4 ^m, com desvio padrão de 54,3 |j.m, com 
partículas não maiores que 250 jxm, com 6,6% em massa de partículas entre 250 |j,m e 
180 um, 11,7% de partículas entre 180 jam e 150 |j,m, 21,5% de partículas entre 150
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(xm e 106 j^ m, 22% de partículas entre 106 |am e 75 ^m, 7,6% de partículas entre 75 
l_im e 63 pm, 13,9% de partículas entre 63 fxm e 45 (j.m, e com 16,7%, de partículas 
menores que 45 j^ m, quando medida com peneiras conforme norma ISO 4497 [72] 
(MPIF std. 05). A morfologia das partículas do pó de ferro utilizado pode ser observada 
na Figura 10, (microscópio eletrônico de varredura Philips XL 30 para obtenção de 
imagem por fluorescência de elétrons secundários).
Figura 10 -  Morfologia do pó de ferro F1000B Ancorsteel.
Aumento nominal 30X, MEV
A densidade de massa aparente do pó de Fe, determinada conforme a norma 
ISO 3923 (MPIF 04) [73], foi de 3,12g/cm3 com desvio padrão 0,04g/cm3
Para a introdução do elemento de liga Ni utilizou-se pó elementar de Ni carbonila 
INCO. O Ni forma óxidos de baixa estabilidade que podem ser reduzidos a baixas 
temperaturas de sinterização [38] e, quando em solução sólida com o ferro, apresenta
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tendência a estabilizar a fase austenítica, podendo conferir alta ductilidade e 
tenacidade à liga [74] e melhorar a densificação de sinterizados ferrosos [75,76]. Na 
metalurgia tradicional de lingotamento, ligas ferrosas ligadas ao níquel são utilizadas 
para aplicações onde se requer alta tenacidade e resistência ao Impacto, como placas 
de vasos de pressão; as placas são normalizadas pela ASTM A203 [77], com teor 
nominal de níquel de até 3,5%. De uma maneira geral, a resistência ao impacto de 
materiais sinterizados é bastante inferior à dos materiais convencionais, isto é, 
fabricados a partir de lingotes; sua resistência ao impacto normalmente é medida em 
amostras não entalhadas, visto que os resultados em amostras entalhadas, como as 
usadas em materiais metálicos convencionais, forneceriam valores muito baixos e de 
pouca sensibilidade [78,79].
O pó de Ni carbonila utilizado apresentou tamanho médio de partícula de 3,8 
}xm com desvio padrão 3,1 um. A determinação do tamanho de partícula foi feita por 
análise de imagens em seção metalográfica, com pó embutido em baquelite, lixado e 
polido em pó de alumina de 0,25 |im. As imagens foram obtidas em microscópio 
eletrônico de varredura com elétrons retroespalhados e anaiisadas em aplicativo 
AnalySIS 2.11. O método utilizado foi o da medida do intercepto, calculando o diâmetro 
médio das partículas após variação da direção da medição de 15° até completar 360°. 
Tomou-se medidas em três regiões distintas, abrangendo 1720 partículas. Visto que as 
seções medidas num plano metalográfico não são mediamente as maiores seções, 
este valor de diâmetro médio deve ser corrigido por um fator (4/71) [80] supondo 
partículas aproximadamente esféricas, resultando num tamanho médio de 4,8 (im. A 
morfologia das partículas de Ni utilizadas pode ser observada na fotografia da Figura 
11; a forma das partículas é aproximadamente esférica e sua superfície áspera, típica 
de partículas de Ni carbonila.
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A composição química de ambos os pós apresenta elementos como carbono e 
demais contaminantes apenas em teores marginais de impurezas.
A composição nominal da liga Fe-Ni foi de 3,5% em massa de níquel, e medida 
em balança com incerteza de 0,01g, em porções de 600g de mistura.
O lubrificante sólido escolhido para ser misturado aos pós foi o estearato de 
zinco, comumente utilizado na metalurgia do pó ferrosa[37], em proporção de 0,6% em 
massa.
Figura 11 -  Morfologia do pó de níquel carbonila. 
Aumento nominal 4000X, MEV.
O gás utilizado como atmosfera na sinterização foi o hidrogênio comercial 
(pureza >_99,5% em massa).
3.2 Mistura dos pós
Para a mistura de pós foi utilizado um misturador tubular de aço inoxidável 
austenítico em forma de Y, com capacidade de 600g de mistura, com eixo de rotação
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passando peia união dos segmentos. O misturador foi posto a girar, a uma rotação de 
60 rpm, peio tempo de 1 hora, para cada porção de 600g. Na preparação do pó a ser 
utilizado na compactação das amostras cilíndricas destinadas aos ensaios 
dilatométricos (sinterização dentro do dilatômetro), não foi adicionado lubrificante, afim 
de evitar contaminação do diiatômetro. As pesagens foram feitas em balança eietrônica 
com resolução de 0,01 g.
3.3 Compactação de pós
As amostras foram compactadas em matrizes flutuantes de duplo efeito, isto é, 
utiiizando punções inferiores e superiores e matriz apoiada sobre moias, a fim de 
minimizar a heterogeneidade da densidade de massa no compactado, que neste caso, 
tende a ser menos denso na região da iinha neutra.
A pressão de compactação utilizada foi de 600MPa visando a obtenção de uma 
densidade a verde nos compactados em torno de 7,1 g/cm3; esta pressão de 
compactação está próxima ao limite superior utilizado comumente na área de 
metalurgia do pó ferrosa. [34],
A matriz utilizada para a compactação das amostras destinadas aos ensaios de 
tração tinha suas dimensões baseadas na norma ISO 2740 [81] e a matriz para 
amostras de ensaios de compressão e dilatometria tinha cavidade cilíndrica, com 
diâmetro de 9,5 mm, fabricadas em aço ferramenta temperado e revenido.
O controle da aitura das amostras destinadas aos ensaios de tração foi feito por 
controle do volume de pó no enchimento da matriz de maneira que. após compactação, 
a altura do compactado a verde fosse de 9,1 ±0,1 mm; assim, após realizado o
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íoriamenío do sinterízado, com deformação na aitura ey de 40% previsto no piano de
trabalho, os corpos de prova ainda tivessem a altura de 6mm, estabelecida em norma. 
Estas medidas do corpo de prova apresentam uma razão de aspecto (veja Figura 9) de 
1,5 na região do comprimento útil de medida, antes do forjamento, isto é, a razão entre 
altura e largura é de 1,5.
No caso das amostras cilíndricas destinadas à medida do coeficiente de Poisson 
plástico, o controle da altura foi feito no enchimento da matriz por peso de pó, obtendo- 
se, após compactação, a altura de 14,3 ±0,1 mm; isto permitiu manter a razão de 
aspecto em 1,5 como nas amostras destinadas aos ensaios de tração.
A prensa utilizada na compactação dos corpos de prova de tração foi uma 
prensa hidráulica com controle programável de carga e resolução de 50N; a utilizada 
na compactação das amostras cilíndricas foi uma prensa hidráulica com controle de 
pressão analógico e resolução de 5Q0N.
3.4 Pré-sinterização e ssnterização
Após compactadas, as amostras foram pré-sinterizadas em um forno de câmara 
tubular, fabricada em aço inoxidável AISI 310, em fluxo de hidrogênio. As amostras 
foram acondicionadas em lotes de 16 amostras por corrida, correspondendo ao número 
planejado para os ensaios de propriedades mecânicas por ponto de medida. A câmara 
foi aquecida em forno elétrico tubular pré-aquecido na temperatura de remoção/ 
vaporização do lubrificante entre 470°C e 500°C e mantido nesta faixa de temperatura 
durante 30 minutos.
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O sistema de medição da temperatura constava de termopar cromel-aiumel (tipo 
K) acoplado a um multímetro digital com resolução de 0,01 mV. A incerteza do sistema 
é de ± (0,8% + 0,03) mV o que equivale a ±  6°C a 680°C e ± 10°C a 1120°C. A 
temperatura do ambiente foi medida com um termômetro de bulbo com resolução de 
1°C, para ser adicionada à indicação do termopar. A extremidade do termopar foi 
posicionada intracâmara, sobre a região central das amostras.
Após o patamar térmico da etapa de remoção do lubrificante(“dewaxing”) a 
temperatura do forno era regulada na temperatura de sinterização.
O desenho esquemático da câmara tubular de controle de atmosfera e forno de 
sinterização pode ser visto na Figura 12.
As temperaturas de pré-sinterização utilizadas foram: 680°C, 880°C, 950°C e 
1120°C, durante 30 minutos, ou seja, duas temperaturas no campo ferrítico (680°C e 
880°C) e duas no campo austenítico do ferro. A temperatura de pré-sinterização de 
680°C foi escolhida como uma temperatura baixa, mas que ainda fosse suficiente para 
ativar os mecanismos de sinterização de mais baixa energia de ativação e, servisse ao 
mesmo tempo como tratamento térmico de recozimento para conferir maior ductilidade 
ao material encruado durante a compactação[82], A temperatura de pré-sinterização a 
880°C foi selecionada como uma temperatura próxima ao limite do campo ferrítico, 
onde tanto a difusão superficial [76] quanto a difusão volumétrica [83], que são dois 
importantes mecanismos de transporte da massa na sinterização, atingem elevados 
valores.
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Figura 12 -  Desenho esquemático do sistema de sinterização utilizado.
A temperatura de 950°C foi selecionada como uma temperatura próxima ao 
limite inferior do campo austenítico do ferro e a temperatura de 1120°C como a 
temperatura predominantemente utilizada industrialmente para a sinterização do ferro 
puro. Após a sinterização o fluxo de hidrogênio foi mantido até o resfriamento completo 
das amostras. A sinterização final, realizada após o forjamento, foi feita utilizando o 
mesmo equipamento e os mesmos procedimentos já utilizados na pré-sinterização; 
utilizou-se duas temperaturas, 850°C e 1120°C, visando estudar a influência desta na 
microestrutura final dos sinterizados.
Os efeitos benéficos de tratamentos térmicos posteriores ao forjamento a frio 
nas propriedades de ductilidade foram detectadas anteriormente [51]. A temperatura de 
850°C foi escolhida como uma temperatura próxima ao limite da transformação de fase
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aferrítica para fase y austenítica (912°C) onde o ferro apresenta coeficiente de 
autodifusão reiativamente alto. No caso das ligas Fe+Ni esta temperatura, de acordo 
com o diagrama de equilíbrio Fe-Ni, é suficientemente alta para obter-se a fase y , 
mesmo para composições de baixos teores de níquel, possibilitando a obtenção da 
fase metaestável martensítica cúbica [84,85] durante o resfriamento, de resistência 
mecânica mais alta do que a fase ferrítica.
As sinterizações no dilatômetro, que visavam avaliar a cinética do processo, 
foram realizadas em amostras cilíndricas, em aparelho Netzsch modelo 402 E, com 
velocidade de aquecimento de 20°C/minuto e sob fluxo de hidrogênio com pureza 
mínima de 99,999% e no máximo 5ppm de H2O.
3.5 Forjamento a Frio
O forjamento a frio (temperatura ambiente) foi realizado em apenas um nível de 
deformação axial, a 40% de deformação verdadeira (ln(hf/hi)). O nível de 40% foi 
escolhido como um vaior mínimo que pudesse proporcionar densidades de massa 
finais acima das proporcionadas por processos usuais de sinterização e dupla 
compactação -dupla sinterização (veja figura 2), partindo-se de pré-formas com 
densidades de massa em torno de 7,1 g/cm3 [50]. No caso da obtenção de dados para 
traçado de curvas de coeficiente de Poisson plástico foram utilizadas amostras 
cilíndricas e níveis de deformação verdadeira de 20%, 40%, 60% e 80% no forjamento 
a frio.
As amostras com dimensões baseadas na norma ISO 2740 destinadas aos 
ensaios de tração foram forjadas utilizando prensa hidráulica semi-automática, com 
reguiagem de carga e velocidade de êmbolo fixa de aproximadamente 0,015 m/s. As
40
amostras cilíndricas foram forjadas utilizando prensa hidráulica manual. Em ambos os 
casos, a altura final das amostras, após deformação, foi regulada para obtenção da 
altura desejada por calços metálicos que limitavam o curso finai do êmbolo da prensa.
Para o forjamento as amostras foram posicionadas entre as placas inferior e 
superior e submetidas a forjamento irrestrito lateralmente; entre as placas e as 
amostras interpôs-se tiras de PTFE (Teflon) com espessura aproximada de 0,03 mm, 
afim de minimizar o atrito entre a matriz e as amostras, evitando o abaulamento laterai 
[47]. As placas utiíizadas foram feitas em aço ferramenta temperado, com superfícies 
retificadas.
3.S Anáiise microestruturaí e medição da microdureza
Para análise microestruturaí as amostras foram seccionadas e embutidas em 
baqueiite, lixadas em lixas de grana 400, 600 e 1000 e após polidas com aíumina de 1 
(im e, finalmente, polidas com pasta de diamante de 1 (.um. Para análise da porosidade 
as amostras foram observadas sem ataque químico e para análise de fases presentes 
e dos grãos as amostras da liga Fe + Ni, foram atacadas quimicamente com solução 
aquosa de 17% em peso de NaHS03, por 25 a 30 segundos, ou com 50% Nital (2%) 
mais 50% Picral (4%), durante 20 segundos para melhor definição dos contornos de 
grãos. As amostras de ferro puro foram atacadas quimicamente com Nital a 2% vol. por 
15 a 20 segundos.
A observação e o registro fotográfico das microestruturas para análise de poros 
foi feita em microscópio eletrônico de varredura (MEV) Philips modelo XL30 com 
elétrons retroespalhados (back scattered). As imagens foram registradas digitalmente e 
transferidas para microcomputador para a análise de imagens com o auxílio do
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aplicativo AnalySIS 2.11. A preferência por microscopia eletrônica, em detrimento da 
ótica, deveu-se a sua maior profundidade de foco, evitando que as bordas dos poros, 
eventualmente arredondadas no polimento, causassem distorções na medida do seu 
tamanho e da sua forma.
A análise da composição química das fases presentes foi feita por análise de 
raios-x de energia dispersiva (EDS) acoplada ao microscópio eletrônico de varredura.
A observação das mícroestruturas para a análise de fases e tamanho de grão foi 
feita em microscópio ótico Leitz modeio Neophot 30, e o registro fotográfico foi 
acompanhado de fotografias de escala milimetrada, para correção de aumento 
provocado nas cópias fotográficas.
O fator de forma dos poros foi medido pelo analisador de imagens com base na 
fórmula [86]:
Fator de forma = A k . (Área/Perímetro2)
O fator de forma definido por esta equação, é sempre um número entre zero e 
um; para um poro com um corte perfeitamente circular o fator de forma é iguai a 1.
As seções escolhidas para análise metalográfica foram localizadas em seção 
transversal do comprimento útil de corpos de prova semelhantes aos utilizados para 
ensaios mecânicos, pertencentes ao mesmo lote. As análises quantitativas do fator de 
forma, tamanho e % de poros foram feiias em 36 imagens de 500|^m X 600nm em cada 
seção, de maneira a cobrir um quadrante, com matriz 6 X 6, e os resultados 
extrapolados para os demais 3 quadrantes com imagens especulares.
As medidas de microdureza Vickers das diversas regiões e fases das amostras 
foram realizadas em amostras preparadas para metalografia, em microdurômetro 
Shimadzu HMV -  2000, com carga de 15g , conforme norma ISO 6507/3 [87],
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3.7 tnsaios mecânicos e determinação da densidade de massa
A densidade de massa das amostras submetidas aos diferentes processos foi 
determinada através da medida de peso, em balança eletrônica com resolução de 
0,01 g, e o cálculo do volume com medida das dimensões da amostra por mícrômetro. 
Este método foi preferido em relação ao método de Arquimedes normalizado pela ISO 
3369 (MPiF Std 42) [88] em virtude de geometria favorável, como no caso dos corpos 
de prova usinados por retifica, em forma de barras de seção retangular, a partir de 
amostras destinadas a ensaios de tração ISO 2740. Estas barras de seção retangular, 
em número de três representantes de cada lote, eram posteriormente destinadas a 
ensaios não destrutivos de medida do módulo de elasticidade. No caso de amostras 
cilíndricas, a preferência pela medida do volume por cálculo a partir de medidas 
lineares deveu-se ao seu reduzido volume e massa de água deslocado (menor que 1 
cm3) não satisfazendo os requisitos normativos, ao relacioná-lo à incerteza/resolução 
da baiança. O diâmetro das amostras cilíndricas foi medido em dois pontos a 90° em 
cada extremidade; com a média destes valores foi feita uma nova média com a medida 
do diâmetro a meia altura do cilindro.
A densidade de massa utilizada para cálculo da densidade teórica, foi de 7,87 
g/cm3 para o elemento Fe e de 8,90 g/cm3 para o elemento Ni [89],
Os ensaios de tração foram realizados em máquina universal de ensaios MTS 
do Laboratório de Materiais da Embraco de Joinville (Empresa Brasileira de 
Compressores) conforme norma ISO 82 [89]. A re-medida de uma das condições, de 
ferro puro pré-sinterizado a 1120°C, foi feita em máquina universai EMiC DL-10000 no 
Laboratório de Materiais da Gerdau. Os corpos de prova utilizados nos ensaios de
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tração tinham suas medidas baseadas na norma ISO 2740 [81], com um comprimento 
útii nominai de 25 mm e com espessura da seção transversal retangular de 6mm.
Como largura da seção transversal, uma vez que esta apresentava, após o 
forjamento, um abaulamento de aproximadamente 0,2 mm, foi tomada a média entre a 
medida da dimensão a meia espessura, isto é, a região de largura máxima, e a média 
das larguras entre vértices da seção transversal. A medida da área da seção 
transversal iniciai, conforme este procedimento, foi comparada à medida tomada como 
referência obtida seccionando-se o segmento do comprimento útil de corpo de prova de 
tração e medindo seu volume pelo método de Arquimedes [88] e dividindo-se o 
resultado pelo comprimento do segmento seccionado. A comparação resultou, 
conforme previsto, num valor menor, para a medida pelo método de cálculo através da 
medida de espessura e largura, mas em vista da diferença situar-se ao redor de 0,3% e 
inferior à incerteza dos métodos de medida, estimado em torno de 1% [90], o método 
foi considerado aceitável.
A utilização da área integrai do corpo de prova, para ensaio de tração, tal qual 
forjado, sem usinagem, pretendeu evitar a supressão de regiões com porosidade 
superficial diferenciada que pudessem influenciar os resultados e levando em 
consideração que o forjamento a frio é tanto mais viável economicamente quanto 
menor for a necessidade de processos posteriores de usinagem, o que leva à 
tendência de utilização de peças com superfícies brutas de forjamento.
A medida do módulo de Young, foi feita por cálculo, a partir da medida da 
freqüência fundamental de ressonância em flexão, utilizando a equação [91]:
E = 0,9465 (mf2/b)(L3/t3)Ti 
Onde E = módulo de Young (Pa) 
m = massa da barra (g)
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b = largura da barra (mm)
L = comprimento da barra (mm)
t = altura da seção transversal (mm)
f = frequência fundamentai de ressonância em flexão (Hz)
Ti = fator de correção calculado para compensação devido a 
comprimento finito, deformação lateral, etc.
As barras utilizadas para medida da freqüência de ressonância possuíam 
nominalmente as medidas de 85,0 mm X 6,00 mm X 7,00 mm e foram obtidas através 
de usinagem por retifica da lateral e das extremidades de corpos de prova de tração, 
na quantidade necessária para satisfazer os requisitos normativos [92] de paralelismo e 
perpendicuiarismo. Foram utilizadas três barras representativas de cada iote de 
processamento.
A medida do módulo de Young por métodos dinâmicos pode apresentar vaiores 
maiores e maior precisão em relação a medidas feitas pelo método tradicional de 
medida no trecho linear de gráficos tensão X deformação [93] de materiais sínterizados. 
Note-se que devido à concentração de tensões provocada pelos poros, materiais 
sinterizados apresentam comportamento totalmente elástico, somente até valores de 
tensões significativamente menores que o limite de elasticidade do material 
homogêneo [64].
Em vista da rigidez relativamente alta das barras, algumas tentativas de medida 
da freqüência fundamentai de ressonância, com fixação por engaste em uma das 
extremidades, resultaram em valores significativamente diversos dos esperados devido 
a influência do engaste. Optou-se, então, por método baseado nas normas ASTM 
C1198 [91] e ISO 3312 [92] com apoio nos pontos nodais, isto é, de amplitude nula, 
para a vibração de ressonância na freqüência fundamental.
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0  sistema de medida da freqüência fundamental de ressonância consistiu de 
dois apoios de lâminas de barbear, posicionadas nos pontos nodais da barra cuja 
freqüência de ressonância se deseja medir, a barra de seção retangular simplesmente 
apoiada, um eietroímã sob o centro da barra cujo núcleo distava de aproximadamente
0,5 mm; o eletroimã foi excitado por uma fonte de sinais HP modelo 8165A com 
variação mínima discreta de 10 Hz e geradora de onda quadrada, acopiada a um 
medidor de freqüência HP Universai Counter, modelo 53131 A, com incerteza de 10"2 
Hz. Uma vez que as freqüências de ressonância dos corpos de prova considerados 
situavam-se no campo audível, optou-se por este método simples de detecção, que em 
testes preliminares revelou ser possível determinar com uma incerteza de 10 Hz. A 
incerteza relativa combinada máxima provávei calculada [90J para o sistema foi de 
0,6%, na faixa de freqüências medidas.
A calibração inicial foi feita pela medida da freqüência de ressonância de uma 
barra de aço carbono (0,148% 0) medindo 80,3 mm X 6,00mm X 6,00 mm, resultando 
numa freqüência medida de 4859 Hz, o que implica por cálculo, num valor do módulo 
de elasticidade de 208,7 GPa.
Um esquema do sistema de medida da freqüência de ressonância pode ser visto 
na Figura 13; observar o corpo de prova bi-apoiado sobre o eietroimã com enrolamento 
de fios de cobre e ao fundo a fonte geradora de sinais, tendo sobre ela o medidor de 
freqüência.
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Figura 13 -  Sistema de medida da freqüência de ressonância de barras, para 
determinação do módulo de elasticidade.
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4. Resultados e Discussões
4.1 Cicios de processamento e propriedades mecânicas
A Figura 14 mostra os diversos ciclos de processamento empregados no 
forjamento a frio de pré-formas sinterizadas no âmbito do presente trabalho. O cicfo 
inclui as seguintes etapas em seqüência:
® compactação do pó (tipicamente 3 minutos);
© patamar isotérmico de 30 minutos na temperatura de 470 °C, durante o 
aquecimento, visando a extração completa do lubrificante sólido misturado 
ao pó;
e patamar isotérmico de 30 minutos nas temperaturas de pré-sinterização 
escolhidas previamente (680. 880, 950 e 1120 °C). seguindo-se o 
esfriamento da amostra.
• forjamento a frio
© novo aquecimento e patamar isotérmico de 30 minutos nas temperaturas 
previamente definidas (850 e 1120 °C) para a sinterização final.
As curvas de aquecimento e resfriamento apresentadas na fig. 14 são registros 
reais de parte dos tratamentos efetuados.
O processamento prévio de mistura dos pós e do lubrificante demanda um 
tempo de aproximadamente 1 hora. A velocidade de resfriamento foi bastante variável 
em função da temperatura de sinterização considerada e das condições do ar ambiente 
na data de cada ensaio, sendo geralmente superior a 7Q°C/min em temperaturas acima 
de 700°C.
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Figura 14 -  Ciclos típicos dos processos empregados envolvendo compactação 
do pó, pré-sinterização, forjamento a frio e sinterização final.
O resultado das medidas de densidade de massa obtidas após o processamento 
para as amostras de ferro puro (grupo F) e da liga Fe + 3,5% Ni (grupo N) é 
apresentado na Figura 15, usando a codificação de amostras e grupos de amostras 
apresentada na Tabela 4. A incerteza relativa máxima provável do sistema de medida 
foi de 0,1%.
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Tabela 4 -  Codificação dos processos empregados
Código Material Temperatura de Deformação axial Temperatura de









Nxxxx/yyyy Pó de Fe atomizado + 
3,5% (massa) Ni carbonila
demais dígitos similares à codificação acima
Figura 15 -  Densidades de massa após os diversos processos, em amostras de 
Fe puro (F) e Fe + 3,5% Ni (N), e os respectivos 
desvios padrão das medidas.
As densidades de massa situam-se em um nível superior às verificadas em 
peças sinterizadas não forjadas (veja Figura 2), atingindo valores entre 7,49 e
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7,57 g/cm3 Estes vaiores são considerados altos na metalurgia do pó ferrosa. É 
conveniente iembrar que uma quantidade de poros pequenos e arredondados 
apresenta influência benéfica no comportamento mecânico de aços sinterizados 
quando da solicitação dinâmica; segundo a literatura [94], ocorre um mínimo na taxa 
de propagação de trincas em fadiga em ligas ferrosas sinterizadas com densidade de 
massa em torno de 7,5 g/cm3.
Comparando-se as densidades de massa medidas com a densidade teórica dos 
materiais estudados (para o ferro puro pth = 7,87 g/cm3 e para a iiga Fe + 3,5% Ni pth 
= 7,91 g/cm3) tem-se uma densidade de massa relativa de 95,9% no caso de amostras 
de ferro pré-sinterizadas a 880°C e a 1120°C. No caso das amostras de Fe + 3,5% Ni, 
atingiu-se uma densidade de massa relativa de 95,7% nas amostras pré-sinterizadas a 
680°C e sinterizadas a 1120°C.
A sinterização final (realizada após o forjamento a frio), no caso do ferro puro 
não influenciou a densidade de massa final; as amostras sinterizadas na temperatura 
de 1120°C (fase y do ferro) e na temperatura de 850°C (fase a do ferro) apresentam 
mesma densidade de massa (mesmo percentual volumétrico de poros); no entanto, a 
temperatura de pré-siníerização influenciou a densidade de massa final, embora muito 
pouco; dentre as temperaturas de pré-sinterização utilizadas (680, 880, 950 e 1120 °C), 
as de 880 e 1120 °C levaram à densidades de massa mais altas. Tais resultados eram 
esperados em função do maior coeficiente de autodifusão do ferro [76,83] nestas 
temperaturas em comparação com as demais utiiizadas. Deve-se lembrar que, o 
coeficiente de autodifusão do ferro é da ordem de 100 vezes maior na fase a  do que na 
fase y na mesma temperatura; assim, obtém-se difusividade semellhante nas 
temperaturas de 880 (fase a  ) e 1120 °C (fase y).
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No caso das amostras de Fe + 3,5%Ni, verifica-se, com respeito à influência da 
temperatura de pré-sinterização na densificação: o contrário do comportamento 
verificado nas amostras de ferro puro. isto é, as maiores densidades de massa ao final 
do processo ocorreram nas amostras pré-sinterizadas nas temperaturas onde ocorre 
menor difusividade (680°C e 950°C)[83]. Este comportamento pode ser explicado pelo 
fato de que nestas temperaturas ocorre menos interdííusão entre o Fe e o Ni, causando 
menos endurecimento da matriz ferro por solução sólida de Ni; em decorrência 
mantèm-se maior ductilidade e facilidade de fechamento de poros do material para o 
posterior forjamento a frio.
No caso da liga Fe + 3,5%Ni verifica-se,, ainda, diferentemente do ferro puro, que 
a temperatura tem influência maior na densificação durante a sinterização final (após 
forjamento); todas as amostras da liga Fe + 3,5% Ni sinterizadas na temperatura mais 
alta, 1120°C, apresentaram densidades de massa levemente maiores que as 
sinterizadas na temperatura mais baixa, 850°C, mantidas as demais condições 
constantes. Isto deve-se ao fato de que o Ni é estabilizador da fase y do Fe, fazendo 
com que na sinterização final em 850 °C uma apreciável parcela do volume da amostra 
já esteja na fase austenítica, na qual a difusividade é menor nesta temperatura. Estas 
observações, de certa forma, resgatam e dão importância ao papel da pré-sinterização 
no forjamento a frio de pré-formas pré-sinterizadas. Esta não é um mero passo no 
processo destinado a evitar o esboroamento da amostra durante o forjamento, mas um 
passo cuja especificação deve estar relacionada à composição química e ao diagrama 
de equilíbrio de fases do material a ser processado. Se desejar-se aumentar a 
densidade de massa da pré-forma pré-sinterizada por conformação a frio, deve-se 
escolher temperaturas de pré-sinterização que mantenham minimizada a interdifusão
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dos componentes da mistura de pós para evitar o endurecimento da matriz por solução 
sólida (ou mesmo outro mecanismo de endurecimento).
De uma maneira geral, os resultados da medição da densidade de massa 
(apresentados na figura 15) mostram que as diferenças entre as diversas condições de 
pré-sinterização e sinterização finai utilizadas no presente trabalho são muito pequenas 
em função de tratar-se de sinterizados de alta densidade de massa: no entanto, as 
diferenças no comportamento mecânico dos sinterizados podem vir a ser significativas 
[3,5].
Os resultados das medidas do limite de escoamento em tração, a 0,2% de 
deformação permanente, resultantes das várias condições de processamento, são 
apresentados na Figura 16. No caso dos sinterizados de Fe puro (grupo F) verifica-se 
que, embora algumas das condições tivessem apresentado os mesmos valores em 
termos de densidade de massa (Figura 15), não ocorreu o mesmo em relação ao limite 
de escoamento; as diferenças decorrem da microestrutura diferenciada obtida em cada 
rota de processamento. Verifica-se que as amostras de Fe puro que foram sinterizadas 
(após forjamento) na temperatura de 850°C em gera! apresentaram valores de limite de 
escoamento maiores que as sinterizadas na iemperatura de 1120°C. Este resultado 
deve estar relacionado ao menor crescimento dos grãos verificado na temperatura mais 
baixa. O maior valor obtido para o limite de escoamento foi de 219,7 MPa, obtido com 
sinterizações feitas em temperaturas próximas ao limite do campo da fase ferrítica, 
onde o coeficiente de autodifusão do ferro é m aior; este resultado foi obtido para as 
amostras do grupo F880/850 (pré-sinterização em 880°C, forjamento a frio com 40% de 
deformação e sinterização fina! em 850°C). Uma exceção a este comportamento 
ocorreu no grupo de amostras F1120/1120 (pré-sinterizadas em 1120°C e sinterizadas 
também em 1120°C), em que a temperatura de sinterização final maior proporcionou
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um limite de escoamento maior, embora o valor seja ainda inferior ao obtido com as 
amostras do grupo F880/850 (pré-sinterizadas a 880°C e sinterizadas em 850 °C). Isto 
pode ter explicação em outros fatores microestruturais relacionados aos poros, que 
contrapõem-se ao efeito de menor tamanho de grão das amostras sinterizadas na 
temperatura mais baixa.
O valor relativamente alto do desvio padrão nas medidas do limite de 
escoamento das amostras de ferro puro (grupo F) sugere a necessidade de aumento 
do número de amostras, para aumentar o nível de confiança no resultado.
/ / S / S / / S
processos
Figura 16 -  Limite de escoamento em tração, LEo,2 , em pré-sinterizados forjados 
a frio com 40% de deformação e posterior sinterização, com seus respectivos 
desvios padrão da medida (veja Tabela 4 sobre codificação de processos).
O limite de escoamento em tração das amostras de Fe + 3,5% Ni apresentou um 
comportamento antagônico ao apresentado pelas amostras de ferro puro; as amostras 
sinterizadas após forjamento na temperatura mais alta (1120 °C) apresentaram valores 
maiores. Isto pode ser explicado pela ação do níquel na microestrutura que tende a 
difundir-se preferencialmente na superfície das partículas e nos contornos de grão,
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provocando um efeito inibidor do crescimento destes[76]; assim o tamanho de grão 
depende menos da temperatura de sinterizaçáo. No entanto, a homogeneização evolui 
mais rapidamente nas temperaturas mais elevadas, ocasionando aumento de 
resistência da matriz ferro quando da sinterizaçáo em temperaturas mais elevadas. O 
maior valor do limite de escoamento a tração entre as amostras de liga Fe + 3,5%Ni, foi 
de 194,4 MPa, encontrado em amostras pré-sinterlzadas a 680°C e sinterizadas a 
1120°C (N 680/1120). Note-se que, embora o níquel tenha o efeito de aumentar a 
resistência do ferro quando em solução sóiida, as amostras de Fe + 3,5% Ni em gerai 
apresentaram limite de escoamento em tração menor que o ferro puro. Este 
comportamento não esperado pode estar relacionado a fatores microestruturais, como 
a interdifusão incompleta entre Fe e Ni, propiciando a existência de regiões com baixo 
limite de escoamento como regiões de níquei puro, regiões austeníticas ricas em níquel 
(fase y) [95], geometria de poros ou regiões porosas indutoras de concentração de 
tensões mais altas ou mesmo a existência de regiões ferríticas pré-tensionadas em 
tração, próximas às partículas de níquel; estas poderiam ser conseqüência da 
porosidade de interdifusão formada em decorrência do maior coeficiente de difusão do 
ferro no níquei que do níquei no ferro [76], Isto gera vazios no ferro peio efeito 
Kirkendall.
Estas observações, com respeito ao limite de escoamento das amostras forjadas 
a frio submetidas a diferentes temperaturas de pré-sínterização e sinterízação, mostram 
que a densidade de massa ou o nível de porosidade total, isoladamente, não é uma 
variável suficiente para explicar a resistência mecânica estática de sínterizados 
ferrosos. A esta conclusão já se havia chegado anteriormente [96], embora estudando 
sínterizados de menor densidade de massa, onde materiais de ferro puro com o 
mesmo percentual volumétrico de poros, apresentaram resistência estática e a fadiga
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diferentes, estando relacionadas mais ao nível de porosidade aberta e a microestrutura 
do que ao percentual de poros. No caso de materiais de alta densidade (>95%), no 
entanto, a porosidade aberta praticamente inexiste [34,96]; assim, as variáveis 
influentes devem estar em outras características microestruturais, como o tamanho e o 
fator de forma dos poros e heterogeneidades em relação ao elemento de liga.
A figura 17 apresenta os valores medidos do limite de resistência em tração 
(LR), obtido nas amostras das várias condições de processamento. As amostras de 
ferro puro (F) embora apresentando valores bastante próximos entre si, mostram uma 
ligeira predominância para os sinterizados de maior densidade de massa, ou seja, as 
amostras F880 e F1120, com valores médios de LR acima de 280 MPa; estes 
resultados sugerem que no ferro puro a principal influência sobre o limite de resistência 
está no percentual volumétrico de poros.
Figura 17 -  Limite de resistência em tração, LR, em sinterizados forjados a frio 
com 40% de deformação e sinterizados, com seus respectivos desvios padrão da 
medida (veja Tabela 4 sobre codificação de processos)
As amostras da liga Fe + 3,5%Ni apresentaram limite de resistência a tração 
maior que as de ferro puro, conforme esperado; mas os resultados sofreram influência
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da variação da resistência do material em função dos diferentes graus de 
homogeneização do níquel no ferro e das fases formadas. As amostras nas quais a 
sinterização finai foi feita na temperatura mais alta apresentaram maior limite de 
resistência à tração, exceto a N1120/1120. Assim, as amostras N1120/850 e 
N1120/1120: embora tenham apresentado densidade de massa similares, tiveram 
valores de limite de resistência a tração diferentes (pode-se concluir que são diferentes 
ao submeterem-se os resultados a um teste “t” estatístico[97], com uma confiança 
maior que 97.5% ), com resultado maior para as amostras sinterizadas na temperatura 
mais baixa. Isto explica-se da seguinte maneira: para as velocidades de esfriamento 
praticadas quando do esfriamento a partir da temperatura de sinterização, a liga forma 
martensíta cúbica nas regiões onde sua concentração é mais elevada (em geral acima 
de 5% em peso); embora o teor total de Ni adicionado seja apenas 3,5 % em peso, 
este foi adicionado na forma de partículas de Ni puro na mistura de pós. O grau de 
homogeneização alcançado durante a sinterização depende essencialmente da 
temperatura e do tempo de sinterização. Assim, na temperatura de sinterização final 
maior (1120 °C) maiores regiões da amostra alcançaram um teor de Ni suficiente para 
favorecer a formação de martensita cúbica no sistema Fe-Ni no esfriamento. No 
entanto, a amostra que sofreu duas sinterizações em 1120 °C ( N1120/1120) tem 
menor resistência; nestas condições o grau de homogeneização já é elevado e restam 
menos regiões martensíticas no volume da amostra, isto é, o Ni encontra-se mais 
diluído e em menos regiões da amostra o seu teor ainda é suficientemente elevado 
para que ocorra a formação de martensita. As regiões mais ricas no elemento de iiga 
em geral coincidem com as regiões dos contatos de sinterização (“necks”), uma vez 
que o enriquecimento das partículas de ferro se dá por difusão do elemento de liga a 
partir da superfície para o interior da mesma.
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0  maior valor médio encontrado para o limite de resistência à tração foi de 369,2 
MPa no caso de amostras pré-sinterizadas a 680°C, forjadas a frio com 40% de 
deformação e sinterizadas a 1120°C (grupo N680/1120). Note-se que os valores de 
limite de resistência a tração encontrados para as amostras de Fe + 3,5%Ni foram 
maiores que os valores encontrados para amostras de Fe puro, ao contrário do 
comportamento verificado no limite de escoamento; isto deve-se basicamente a que o 
níquel e regiões com solução sólida Fe-Ni ou mesmo fases austeníticas ou 
martensíticas de Fe-Ni, apresentam limite de resistência a tração maior que o ferro [89],
Os valores de alongamento em tração relacionados aos vários grupos de 
amostras, podem ser vistos na Figura 18. As amostras sinterizadas na temperatura 
mais alta, 1120°C, apresentaram, após forjamento, maiores valores de alongamento do 
que as sinterizadas na temperatura mais baixa, 850°C, pois a sinterização em 
temperatura mais alta leva a um melhor fator de forma e maior coalescimento dos 
poros. No caso de amostras de ferro puro os valores em geral ultrapassaram 30%, 
exceto nas amostras pré-sinterizadas na temperatura mais baixa 680°C. As amostras 
de Fe + 3,5%Ni, apresentaram valores acima de 21% chegando a 27% no caso das 
amostras do grupo N680/1120.
Estes valores de alongamento em tração, das amostras forjadas a frio e 
sinterizadas, são bastante superiores aos encontrados para os mesmos materiais no 
estado apenas sinterizado (não forjado a frio), onde raramente atinge-se valores 
superiores a 9% [89,98] para ferro puro e 6% para ligas com este teor de níquel.
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Figura 18 -  Alongamento em tração A, em 25mm de comprimento útil, em pré- 
formas com 40% de deformação e sinterizadas, com seus respectivos desvios 
padrão da medida (veja Tabela 4 sobre codificação de processos)
Os valores do módulo de elasticidade, medidos através da freqüência natural de 
ressonância com excitação transversal, são mostrados na Figura 19. O valores 
medidos mostram relação com a densidade de massa e o material básico, onde tanto 
no caso das amostras de ferro puro quanto nas da liga Fe + 3,5%Ni, as condições de 
processamento que propiciaram maiores densidades de massa, levaram a maiores 
valores do módulo de elasticidade. Para a liga Fe + 3,5% Ni o maior valor encontrado 
foi 188,4 GPa (grupo N680/1120), e para o ferro puro registraram-se valores acima de 
194 GPa (grupos F880/850, F880/1120 e F950/850). Os valores um pouco inferiores do 
módulo de elasticidade verificados na liga Fe-Ni explicam-se pela existência de solução 
sólida Fe-Ni, que tanto na sua forma ferrítica quanto na sua forma austenítica [95] 
possuem módulo de elasticidade menor que o ferro puro [89], Em qualquer dos casos, 
no entanto, os valores do módulo de elasticidade são bastante superiores aos 
encontrados em ferro e aço sinterizados não forjados, que em geral não superam os 
160 GPa [89,98], Alguns estudos [99-101] sobre medida de módulo de elasticidade,
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utilizando métodos estáticos e dinâmicos têm dado indícios da influência da morfologia 
de poros (concentração de tensões) no seu valor, seja através de diferenças 
ocasionadas nos poros em função do tempo e da temperatura de sinterização 
(arredondamento de poros) ou diferenças ocasionadas variando-se o tipo de pó 
utilizado na produção das amostras (diferenças de tamanho e forma de poros), para um 
mesmo valor de densidade de massa final do sinterizado. Entretanto, estas diferenças 
de módulo de elasticidade para uma mesma densidade de massa, são mais 
acentuadas quando medidas em sinterizados com maior porosidade [100].
^  J? jP  J? mP
processos
Figura 19 -  Módulos de elasticidade, E, medidos através da 
freqüencia natural de ressonância.
No presente estudo, assim como ocorreu com o limite de escoamento, esperava- 
se uma maior influência da microestrutura e dos poros no módulo de elasticidade 
(diferenças provocadas por alta ou baixa temperatura de sinterização); no entanto, isto 
não se observou.
Visando a determinação do coeficiente de Poisson em ensaios de compressão, 
produziu-se amostras cilíndricas de ferro puro e da liga Fe + 3,5%Ni, com diâmetro de
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9,5 mm. As amostras de ferro foram pré-sinterizadas em 880°C e as de Fe + 3,5%Ni 
em 680°C.
Determinou-se a evolução da densidade de massa relativa nestas amostras 
durante o forjamento a frio em compressão livre. Os resultados encontram-se na figura 
20, conforme a deformação axial verdadeira sy = -ln(hf/h0); quando deformadas até 80% 
não ocorreram trincas superficiais após o forjamento.
<> Fe
sy
Figura 20 -  Variação de densidade de massa relativa com a deformação axial 
verdadeira no forjamento a frio de pré-formas sinterizadas
O coeficiente de Poisson plástico de materiais homogêneos (não porosos) é 
constante e igual a 0,5 , isto é, a relação entre as deformações radial e axial num 
cilindro sob compressão, uma vez mantido o volume inicial constante. No caso de 
materiais sinterizados porosos este valor é variável, uma vez que existe uma
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densificação do material neste processo em função da redução do volume poroso. A 
variação do coeficiente de Poisson plástico no forjamento a frio de pré-formas 
cilíndricas de ferro pré-sinterizadas a 880°C e de Fe + 3,5%Ni pré-sinterizadas a 
680°C, pode ser observada nas Figuras 21 e 22. Estes pontos vpiastx p foram obtidos 
através dos valores das derivadas dex/dsy das curvas ajustadas de variação das 
deformações radiais ex com as deformações ey na altura durante o forjamento a frio dos 
cilindros. Para efeito de comparação incluiu-se, na figura, a curva de evolução de 
vpiástico observada por Kuhn et al [47] no forjamento a frio de pré-formas de ferro puro, 
pré-sinterizadas a 1093°C, partindo de várias densidades de massa iniciais. Observa- 
se que no caso do ferro puro houve coincidência entre os pontos e a curva proposta, o 
que não se verificou para a liga Fe + 3,5%Ni; indicando, neste último caso, uma 
deformação radial maior em relação ao ferro puro para uma mesma densidade de 
massa relativa e mesma deformação axial, em detrimento da densificação. Isto pode 
significar que existem, no caso da liga Fe + 3,5%Ni, poros mais resistentes ao colapso 
durante o forjamento a frio do que no caso do ferro puro. Isto é previsível quando tem- 
se, num mesmo material, alguns poros envoltos por material mais resistente que em 




Figura 21 -  Variação do coeficiente de Poisson plástico no forjamento a frio de 
pré-formas de ferro pré-sinterizadas a 880°C, em função da densidade relativa.
Prel
Figura 22 -  Variação do coeficiente de Poisson plástico no forjamento a frio de 
pré-formas de Fe + 3,5%Ni pré-sinterizadas a 680°C, 
em função da densidade de massa relativa.
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4.2 Análise dilatométrica
A figura 23 mostra a variação dimensional durante o aquecimento, a sinterização 
isotérmica por 30 minutos em 1120°C e o esfriamento de amostras cilíndricas, 
compactadas a 600MPa de pressão e sinterizadas num dilatômetro.
0 tempo (min) 1000 800
Temperatura ( C) Temperatura (°C)
Figura 23 -  Dilatometria de compactados de ferro puro e da liga Fe +
3,5%Ni.
A curva de sinterização do ferro puro mostra que a retração inicia em 
temperaturas próximo aos 600 °C. Além do início da retração por sinterização, ocorre, 
entre aproximadamente 650 a 800 °C, a redução das películas de óxido geralmente 
presentes na superfície das partículas de pó. Após a mudança de fase do ferro da 
estrutura ferrítica para a austenítica (contração brusca a 912°C) a taxa de retração 
passa a ser menor, devido ao menor coeficiente de autodifusão do ferro na fase y [83], 
voltando a aumentar gradativamente à medida que a temperatura (e consequente-
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mente o coeficiente de autodifusão do ferro) aumenta. A retração do ferro puro na 
sinterização é pequena em função do tamanho de partícula do pó utilizado (pouca 
superfície livre específica). Durante a sinterização isotérmica a retração continua com 
uma taxa pequena. Isto é conhecido na metalurgia do pó e justifica os melhores 
resultados obtidos no presente trabalho em termos de densidade de massa e 
resistência à tração do grupo de amostras F880/850 ( pré-sinterização em 880°C aliada 
a sinterização em 850°C) ou seja, das pré-formas sinterizadas no campo ferrítico.
A curva de sinterização da liga Fe + 3,5%Ni, mostra que a retração inicia-se em 
aproximadamente 600°C, assim como no ferro; no entanto, em função da presença do 
níquel, a retração é maior, tanto na fase a  como na y, conforme esperado. Isto ocorre 
basicamente devido à ativação adicional em função do gradiente químico, que introduz 
no sistema um adicional de energia livre. Sob o ponto de vista de mecanismos, deve-se 
lembrar que o Fe possui coeficiente de difusão maior na rede cristalina do Ni do que na 
sua própria rede. O níquel, ao difundir-se, enriquece, inicialmente, as camadas 
superficiais das partículas de ferro e os contornos de grão; assim, produz caminhos de 
difusão dentro dos quais o ferro se difunde mais depressa, propiciando uma ligeira 
ativação do processo de sinterização[41,76,102]. Como o Ni é um elemento de liga 
estabilizador da fase y do ferro, observa-se que a transformação de fase inicia-se em 
temperatura ligeiramente inferior ao caso do ferro puro, evidenciando que uma 
pequena fração volumétrica da amostra já se encontra na fase y ao alcançar-se a 
temperatura de transformação (912°C) no aquecimento. Isto mostra que a 
homogeneização / interdifusão dos componentes da mistura de pós inicia-se em 
temperaturas relativamente baixas, embora, a sua cinética passe a ter taxas 
consideravelmente elevadas apenas em temperaturas mais altas. De acordo com a 
literatura [75,76] e os resultados da análise microestrutural, um grau de
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homogeneização elevado só é atingido em temperaturas superiores e tempos de 
sinterização maiores que as usadas no presente trabalho.
Assim, as pré-formas de Fe + 3,5%Ni, mesmo quando pré-sinterizadas em 
temperaturas tão baixas quanto 680°C, já podem proporcionar resistência adequada 
permitindo o forjamento; no entanto, sem prejudicar a deformabilidade necessária para 
o forjamento a frio posterior, uma vez que a formação de solução sólida por interdifusão 
ainda é muito insipiente nesta temperatura.
O comportamento dilatométrico na sinterização após o forjamento a frio 
com 40%  de deformação axial, em amostras de ferro pré-sinterizadas a 880°C e 
amostras de Fe + 3,5%Ni pré-sinterizadas a 680°C, pode ser visto na Figura 24.
Figura 24 -  Variação dimensional na sinterização final após o forjamento a 
frio com 40% de deformação; Fe pré-sinterizado em 680°C e Fe + 3,5%Ni pré-
sinterizado em 880°C.
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Observa-se que a retração é menor do que no caso das amostras sem 
forjamento, em concordância com a menor porosidade das amostras após o 
forjamento. Além disso, a parte da variação dimensional observada na figura 23 devido 
ã redução de películas de óxido está ausente nas curvas da figura 24, conforme 
esperado.
As derivadas das curvas dilatométricas da Figura 24, ou seja, as velocidades de 
variações dimensionais, podem ser vistas na Figura 25.
Temperatura (°C)
Figura 25 -  Taxas da variação dimensional durante a sinterização de 
amostras após o forjamento a frio com 40% de deformação em Fe puro pré- 
sinterizado em 680°C e Fe + 3,5%Ni pré-sinterizado em 880°C.
Observa-se, na Figura 25, que entre 600°C e 700°C ocorrem máximos picos, os 
quais devem estar associados à recristalização do material deformado a frio.
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A figura 26 mostra curvas da variação dimensional obtidas na sinterização em 
850°C de pré-formas de ferro puro, após terem sido pré-sinterizadas em 880°C e 
submetidas a 40%, 60% e 80% de deformação axial, respectivamente. Observar que a 
retração cresce com o respectivo grau de deformação a frio, demonstrando a ativação 
do processo de sinterização em função da deformação, que aumenta a energia livre do 
material.
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Figura 26 -  Dilatometria de sinterização a 850°C de pré-formas em Fe, pré- 
sinterizadas a 880°C e forjadas a frio com 40%, 60% e 80% de conformação axial
As derivadas das curvas da Figura 26, ou seja, as velocidades de variações 
dimensionais das pré-formas de ferro, pré-sinterizadas a 880°C e submetidas aos 
diferentes níveis de deformação axial de 40%, 60% e 80% podem ser vistas na 
Figura 27.
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Figura 27 -  Velocidades / taxas de variações dimensionais das pré-formas em Fe, 
pré-sinterizadas a 880°C e forjadas a frio a 40%, 60% e 80% de conformação axial.
Observa-se, na Figura 27, que os máximos de contração na faixa de 
temperaturas entre 600°C e 700°C, deslocam-se sucessivamente para temperaturas 
menores a medida que se aumenta o nível de conformação das pré-formas, dando 
indícios da recristalização do ferro ocorrida nestas temperaturas, o que gera novos e 
múltiplos contornos de grãos os quais são caminhos para difusão. Outro possível 
mecanismo de contração na sinterização durante o aquecimento poderia ser a fluência 
por discordâncias geradas por tensões de Laplace ou fluxo viscoso, com acomodação 
de partículas [103,104]. No entanto, esta última conjectura foi considerada menos 
provável, em vista do alto nível de deformação e acomodação de partículas pré- 
existente.
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Desta maneira é observável um mecanismo de melhoria da sinterização relativo 
ao processo de forjamento a frio propiciado por uma possível recristalização e 
conseqüente melhoria da difusão em contornos de grãos, durante a sinterização 
posterior.
4.3 Análise microestrutural
O aspecto da microestrutura em diferentes regiões da seção transversal de uma 
amostra de Fe + 3,5%Ni, retirada do comprimento útil de um corpo de prova de tração, 
pré-sinterizada a 680°C e forjada a frio com 40% de deformação axial (N680), portanto 
antes da sinterização final, pode ser visto nas figuras 28, 29 e 30 representativas de 
regiões conforme indicado no esquema abaixo.
Direção de Forjamento




Figura 28 -  Microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni pré-sinterizada a 680°C e forjada 
com 40% de deformação axial, em região próxima ao plano de contato com o 
punção de forjamento. Aumento 365X. Ataque: Nital 2%
A Figura 28 mostra os poros, alguns óxidos esparsos e os grãos de tamanho 
irregular, sem textura marcante, por tratar-se de uma região onde as tensões no 
forjamento são aproximadamente de compressão isostática (veja Figura 7). A dureza 
média no interior dos grãos de ferro nesta região foi de 158 ± 4 HV0.015.
A Figura 29 mostra grãos com forte textura na direção de cisalhamento máximo 
(veja Figura 7) durante o forjamento, com uma densidade de massa bastante alta, ou 
seja, quase ausência de poros. A dureza média no interior dos grãos de ferro nesta 
região foi de 182 ± 2 HV0015-
Figura 29 -  Microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni pré-sinterizada a 680°C e forjada 
com 40% de deformação axial, em região próxima a aresta da amostra 
ou vértice da seção transversal. Aumento 365X. Ataque: Nital 2%
Figura 30 -  Microestrutura da liga Fe + 3,5% Ni pré-sinterizada a 680°C e forjada
com 40% de deformação axial, em região próxima ao plano lateral onde ocorre
deformação livre durante o forjamento. Aumento 730X. Ataque: Nital 2%
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Na figura 30 observa-se maior porosidade do que as regiões mostradas nas 
figura 28 e 29 por tratar-se de uma região que, durante o forjamento, sofre tensões de 
tração e de compressão; os grãos são irregulares sem apresentar textura marcante. A 
dureza média no interior dos grãos de ferro nesta região foi de 178 ± 4 HV0015-
a  secundária
Nj^giTv-contdfnò
Figura 31 -  Microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizada a 680°C e forjada 
com 40% de deformação axial, mostrando aspectos da difusão Fe-Ni 
em baixa temperatura. Aumento 1460X. Ataque: Nital 2%
A figura 31 mostra uma ampliação da região da figura 28, onde pode-se
perceber que, apesar da baixa temperatura de pré-sinterização (680°C), já houve 
difusão do ferro para dentro das partículas de níquel, formando-se uma borda não 
totalmente autenítica. Esta contém núcleos em forma de pequenas ilhas contíguas de 
ferrita secundária a, formadas durante o resfriamento, em temperaturas intermediárias, 
entre 680°C e a temperatura ambiente, conforme previsto no diagrama de 
transformação dinâmica de fases da figura 32. Percebe-se, também, na figura 31, 
contornos de grãos mais claros, indicando a difusão do níquel neste caminho
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preferencial, num processo de baixa energia, compatível com a baixa temperatura de 
sinterização.
WEI6NT PER CENT K1CKEL
Figura 32 -  Diagrama de transformação de fases dinâmico Fe-Ni, para taxas de 
variação de temperatura entre 2°C/min e 150°C/min [95]. a-ferrita, y-austenita
A microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizada a 680°C, forjada a frio a 
40% e após sinterizada a 850°C (N680/850) pode ser observada na figura 33. Pode- 
se observar as regiões ainda mais pobres em níquel, coincidindo com a região central 
das partículas maiores de ferro da mistura inicial, nas quais concentram-se os poros 
secundários formados em função da maior difusividade do ferro no níquel, conforme já 
citado acima.
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A figura 34 mostra a microestrutura da mesma liga quando sinterizada em 
1120°C (N680/1120). Observa-se um maior grau de homogeneização do Ni na 
temperatura mais alta de sinterização, criando maior volume de regiões de solução 
sólida Fe-Ni, o que resulta em propriedades mecânicas mais altas.
A micrografia da figura 35, obtida por microscopia eletrônica de varredura com 
elétrons retro-espalhados (BSE), mostra a presença de camadas de óxido na superfície 
interna de alguns poros primários, confirmada por análise de EDS. Esta provavelmente 
é resultante da reação do oxigênio do ar retido em poros abertos / comunicantes, 
remanescentes após a pré-sinterização, que foram fechados durante o forjamento a 
frio, não tendo oportunidade, então, de serem reduzidos na sinterização final.
A composição das regiões claras (esféricas), determinada por energia dispersiva 
de raios-x (EDS), acoplada ao microscópio eletrônico, é de aproximadamente 32%  em 
peso de níquel. A dureza, medida na mesma região, variou entre 210HVo.ois e 
250HVo.oi5, confirmando ser uma região de austenita retida, conforme o diagrama de 
fases (fig. 32). Na região circunstante encontram-se alguns pontos com dureza entre 
300HVo.oi5 e 325H V0.oi5, confirmando a existência de martensita cúbica de níquel 
[84,85]. A dureza média no centro dos grãos ferríticos, após sinterização final a 
1120°C (amostras do N 680/1120), foi de 106 ± 2HVo.oi5, mostrando que nestes o teor 
de Ni em solução sólida ainda é muito baixo.
Figura 33 -  Microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizada a 680°C, forjada a 
frio com 40% de deformação axial e sinterizada a 850°C. Aumento 365X. Ataque:
NaHS0317%
Figura 34 -  Microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizada a 680°C, forjada a
frio com 40% de deformação axial e sinterizada a 1120°C. Aumento: 365X.
Ataque: NaHS03 17%
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Figura 35 -  Microestrutura da liga Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizada em 680°C, forjada
a frio com 40% de deformação axial e sinterizada em 1120°C. MEV (BSE).
Ataque: Nital 2%.
Com base nas observações mencionadas acima, pode-se inferir que um dos 
caminhos para que se aumente a densidade de massa e as propriedades mecânicas 
dos sinterizados forjados da liga Fe-Ni, seria utilizar pó de ferro mais fino, ou seja 
remover a fração de pó com tamanho maior, tendo como resultado um grau de 
homogeneização maior.
As figuras 36 e 37 mostram a microestrutura das amostras de ferro puro, pré- 
sinterizadas a 880°C, forjadas a frio com 40% de deformação axial e sinterizadas a 
850°° e 1120°C, respectivamente. É possível perceber o menor tamanho de grãos 
equiaxiais recristalizados, o que se obteve com a sinterização na temperatura mais
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baixa, de 850°C, resultando em maiores valores de limite de escoamento em tração 
das amostras do grupo F880/850 em comparação às do grupo F880/1120.
A morfologia e a distribuição de poros tem sido objeto de estudos em 
sinterizados estruturais de alta densidade de massa [106-108] dada a sua importância 
como concentradores de tensões [64] e influência nas propriedades mecânicas, 
sobretudo de resistência à fadiga.
O percentual volumétrico, o fator de forma e o tamanho médio dos poros foram 
avaliados em distintas posições da seção dos corpos de prova. Tomou-se como base 
de medida um quadrante da seção, conforme mostrado na Figura 38, e extrapolou-se 
os resultados para os demais quadrantes. A evolução da porosidade na seção 
transversal, dentro do comprimento útil dos corpos de prova de ensaios de tração, 
pode ser observada analisando as figuras 39 e 40, relativas aos grupos de amostras 
F880/850 e F880/1120, respectivamente.
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Figura 36 -  Microestrutura do Fe puro, pré-sinterizado em 880°C, forjado a frio 
com 40% de deformação axial e sinterizado em 850°C (F880/850). 
Aumento: 365X. Ataque: Nital 2%
Figura 37 -  Microestrutura do Fe puro, pré-sinterizado em 880°C, forjado a frio
com 40% de deformação axial e sinterizado em 1120°C (F880/1120).
Aumento: 365X. Ataque: Nital 2%
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Direção de Forjamento 
































Figura 38 -  Regiões da seção transversal analizadas em relação à porosidade no 
sistema automático de análise de imagens acoplado ao microscópio eletrônico
de varredura.
Observa-se, nas figuras 39 e 40, que a região de menor densidade de massa, ou 
seja, onde a porosidade é maior, situa-se na região lateral de forjamento livre (região 
amarela), onde atuam tensões de tração durante o forjamento e que a região de 
porosidade grande é maior nas amostras sinterizadas em temperatura mais baixa 
(F880/850). As regiões de menor porosidade situam-se próximas aos vértices.
Os números fornecidos para a porosidade pelo programa do analisador de 
imagens, devem, no entanto, ser considerados como referências qualitativas e não 
como números absolutos, uma vez que o programa despreza poros menores que um
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determinado número de pixels de imagem, o que em sinterizados com muitos poros 
pequenos ou pequenos aumentos de imagem, pode trazer diferenças significativas. 
Assim, neste caso, a densidade relativa medida por controle de massa forneceu uma 
densidade de massa relativa de 95,9%, ou seja, uma porosidade média de 4,1%. No 
entanto, nenhuma das figuras 39 ou 40, fornecem medidas maiores que 3% de 




Figura 39 -  Porosidade na seção transversal (%) em amostra de Fe, pré- 











/ I \ / ___








S7 □  2,00-3,00






-S11 2 5 6 7 10 11 12
Figura 40 -  Porosidade na seção transversal (%) em amostra de Fe, pré- 
sinterizada em 880°C, forjada a frio com 40% de deformação e sinterizada em
850°C (F880/850)
As figuras 41, 42 e 43 mostram a distribuição de porosidade (%) nas diversas 
regiões da seção transversal de amostras da liga Fe + 3,5%Ni. Observa-se que as 
regiões com maior porosidade ocorrem na amostra que não sofreu sinterização final 
(fig. 41); isto já era esperado, uma vez que na sinterização ocorre retração, conforme 
havia sido detectado na análise dilatométrica (fig. 24). A comparação da figura 43 com 
a 42, mostra, no entanto, que a amostra da liga Fe + 3,5% Ni, sinterizada na 
temperatura mais alta (1120°C) apresenta a região de porosidade grande, em 
dimensão maior que a sinterizada na temperatura mais baixa. Esta observação pode 
estar relacionada a retenção de ar nos poros fechados no forjamento a frio, que 
expandem-se mais devido à pressão maior durante a sinterização na temperatura mais 
alta, maior coalescimento de poros e maior porosidade de interdifusão. Observe-se que
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estudos anteriores [106,109] detectaram uma elevação no limite de escoamento em 
ligas de níquel, quando sinterizadas em temperaturas maiores, mas detectaram 
também um decréscimo da resistência a fadiga, sem no entanto, correlacionar este 
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Figura 41 -  Porosidade na seção transversal (%) em Fe + 3,5 %Ni, pré-sinterizado 





Figura 42 -  Porosidade na seção transversal (%) em Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizado 




Figura 43 -  Porosidade na seção transversal (%) em Fe + 3,5%Ni, pré-sinterizado 
em 680°C e forjado a frio com 40% de conformação e sinterizado em 1120°C
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A distribuição do tamanho médio de poros (^m) foi medida em duas direções: 
transversal ã direção de forjamento (direção x) e na direção de forjamento (direção y), 
conforme mostrado na figura 38, para determinar possíveis alongamentos 
preferenciais, mesmo após sinterização. Os resultados da medição das dimensões dos 
poros nas amostras de ferro puro encontram-se nas figuras 44 a 47. Comparando-se 
as figuras observa-se que mesmo a sinterização final não foi suficiente para evitar que 
os poros tenham dimensão maior no sentido transversal ao da direção de forjamento. 
Da mesma forma, foi observado que a região de poros maiores é a região lateral, 
submetida a tensões de tração durante o forjamento, e a região de poros menores é a 
de máximo cisalhamento (região em x ligando diagonalmente os vértices da imagem). 
A média do tamanho dos poros na amostra sinterizada em 1120°C na direção x (3,74 
um) foi ligeiramente maior que a média do tamanho de poros na amostra sinterizada a 
850°C (3.60nm). A significância da diferença não foi calculada por teste “t’ em vista da 







Figura 44 -  Tamanho de poros na seção transversal (jim) em Fe puro pré- 
sinterizado em 880°C, forjado a frio com 40% de deformação e sinterizado em






Figura 45 -  Tamanho de poros na seção transversal (^m) em Fe puro pré- 
sinterizado em 880°C, forjado a frio com 40% de deformação e sinterizado em
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Figura 46 -  Tamanho de poros na seção transversal (^m) em Fe puro pré- 
sinterizado em 880°C, forjado a frio com 40% de deformação e sinterizado em






Figura 47 -  Tamanho de poros na seção transversal (^m) em Fe puro pré- 
sinterizado em 880°C, forjado a frio com 40% de deformação e sinterizado em







Figura 48 -  Tamanho de poros na seção transversal (^m) em Fe + 3,5%Ni pré- 
sinterizado em 680°C, forjado a frio com 40% de deformação e sinterizado em






Figura 49 -  Tamanho de poros na seção transversal (^m) em Fe + 3,5%Ni pré- 
sinterizado em 680°C, forjado a frio com 40% de deformação e sinterizado em
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Figura 50 -  Tamanho de poros na seção transversal (|o,m) em Fe + 3,5%Ni pré- 
sinterizado em 680°C, forjado a frio com 40% de deformação e sinterizado em
1120°C (N680/1120 -  direção x)
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Figura 51 -  Tamanho de poros na seção transversal (jim) em Fe + 3,5%Ni pré-
sinterizado em 680°C, forjado a frio com 40% de deformação e sinterizado em
1120°C (N680/1120 -  direção y)
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Os resultados da medição das dimensões dos poros nas amostras de liga Fe + 
3,5%Ni encontram-se nas figuras 48 a 51. Da comparação das figuras deduz-se que, 
assim como nas amostras de ferro puro, os poros apresentaram, em média, maior 
dimensão na direção perpendicular à direção de forjamento (direção x) e, também, 
neste caso a média do tamanho de poros na amostra sinterizada em 1120°C na 
direção x (3,69 um) é maior do que a média do tamanho de poros na amostra 
sinterizada em 850°C na mesma direção (3,12 um). As médias na direção y (direção de 
forjamento) foram de 3,64 |im quando da sinterização em 1120°C e 3,04 um quando da 
sinterização em 850°C.
Esta diferença entre as dimensões dos poros nas direções x e y dá indícios de 
que é possível verificar-se alguma anisotropia em propriedades mecânicas, com 
valores de propriedades mais baixas na direção do forjamento.
O fator de forma dos poros não apresentou diferenças significativas entre 
regiões de uma mesma amostra e seção transversal, apresentando, no entanto, 
diferenças entre as amostras conforme o processo de fabricação, como mostrado na 
Tabela 5.
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Tabela 5 -  Fator de forma dos poros de amostras forjadas a frio com 40% de
deformação.
Fator de forma




F880/1120 - Fe, pré-sinterização 880°C \ 0,72
sinterização 1120°C )
IN68Ó - Fe 3,5%Ni, pré-sinterização 680°C 0,67
I como forjado
[N68Õ/850 - Fe 3,5%Ni, pré-sinterização 680°C | 0,69
| sinterização 850°C |







Na tabela 5 observa-se que os poros tendem, em média, a serem mais 
arredondados (valor 1 refere-se a um círculo perfeito), para temperaturas mais altas de 
sinterização. Observa-se, ainda, que a sinterização final tem o efeito de 
arredondamento dos poros. Este efeito benéfico do arredondamento de poros na 
sinterização em temperaturas mais altas contrapõe-se ao efeito negativo do aumento 
do tamanho de poros por coalescimento, também maior em temperaturas mais altas, 
em relação ã concentração de tensões em torno dos poros. Estas observações podem 
explicar a aparente insensibilidade verificada, em relação a estes dois fatores, de 
propriedades mecânicas como o limite de escoamento em tração e o módulo de 
elasticidade, tornando-se, então, mais sensíveis a fatores como a porosidade total e a 
microestrutura do material, conforme já comentado no sub-capítulo 4.1.
Um resumo qualitativo das tendências das medidas efetuadas relativas a cada 
grupo de amostras e que embasaram algumas das conclusões, pode ser visto na 
Tabela 6.
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Tabela 6 -  Resumo qualitativo comparativo de tendências de medidas efetuadas 
em relação ao processamento de sinterizados forjados a frio 
(sinterização alta 1120°C X sinterização baixa 850°C)
Processo Propriedades Microestrutura
LR LE A E 1/a r p' m
F880/850 
F880/1120J -  
N680/850 p 
N680/1120l
F880/850 -  Ferro puro (pó atomizado Ancorsteel 1000B) pré-sinterizado em 880°C, 
forjado a frio com 40% de deformação e sinterizado em 850°C.
F880/1120 -  Ferro puro (pó atomizado Ancorsteel 1000B) pré-sinterizado em 880°C, 
forjado a frio com 40% de deformação, sinterizado em 1120°C.
N680/850 -  Fe + 3,5%Ni (pó de Fe atomizado Ancorsteel 1000B e pó de Ni carbonila) 
pré-sinterizado em 680°C, forjado a frio com 40% de deformação e sinterizado em 
850°C.
N680/1120 -  Fe + 3,5%Ni Ni (pó de Fe atomizado Ancorsteel 1000B e pó de Ni
carbonila) pré-sinterizado em 680°C, forjado a frio com 40% de deformação e
sinterizado em 1120°C.
p - Densidade de massa
LR - Limite de resistência em tração
LE - Limite de escoamento em tração
A - Alongamento em tração
E - Módulo de Elasticidade
a - Tamanho de poros
r - Fator de forma dos poros
p’ - Porosidade alta localizada
m - Microestrutura do material base
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5. Conclusões
5.1 Os resultados de mais alto limite de escoamento médio, após forjamento axial com 
40% de deformação verdadeira, foram obtidos com pré-sinterização em 880°C e 
sinterização final em 850°C em amostras de ferro puro (219,7 MPa) e com pré- 
sinterização em 680°C e sinterização final em 1120°C em amostras da liga Fe + 
3,5%Ni (194,4 MPa),
5.2 Os níveis de alongamento em tração alcançaram 39% no caso de pré-formas de 
ferro puro forjadas a frio e sinterizadas e 27% no caso de pré-formas da liga Fe + 
3,5%Ni forjadas a frio e sinterizadas.
5.3 As condições de pré-sinterização das pré-formas de Fe puro influenciam 
fortemente a densificação final no forjamento a frio em matriz aberta, para um 
mesmo nível de deformação.
5.4 A conformação a frio fomenta o transporte de matéria na sinterização posterior.
5.5 A conformação a frio possibilita controle do tamanho de grãos na recristalização 
durante a sinterização posterior.
5.6 No caso do ferro puro, a sinterização em baixa temperatura, no campo ferrítico, 
deve ser considerada como uma opção à sinterização tradicionalmente feita em 
temperaturas da ordem de 1120°C, na fase y.
5.7 A microestrutura resultante no material forjado não é homogênea e varia conforme 
as diferentes tensões e deformações durante o forjamento.
5.8 A região de mais alta densidade de massa situa-se na região de maiores tensões 
cisalhantes, e a de menor densidade de massa, na região de maiores tensões de 
tração durante o forjamento; deve-se evitar que as regiões mais solicitadas das 
peças, em serviço, coincidam com as regiões mais tracionadas das pré-formas
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durante seu forjamento. Ensaios de propriedades mecânicas devem ser feitos em 
amostras que contenham as regiões críticas de material.
5.9 As variações dimensionais durante a sinterização, após o forjamento a frio, são 
diferenciadas conforme o nível de deformação e densidade de massa da região, 
sendo, portanto, recomendável que as pré-formas sejam deformadas da maneira 
mais homogênea possível para evitar tensões residuais; deve-se considerar tais 
fatos para o projeto das pré-formas.
5.10 A dimensão dos poros na direção perpendicular à direção de forjamento é maior, 
podendo causar alguma anisotropia de propriedades.
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6. Propostas para Continuação dos Trabalhos
6.1 Determinação de anisotropias em propriedades mecânicas de pré-formas 
sinterizadas e forjadas a frio.
6.2 Evolução da porosidade em tração, de pré-formas sinterizadas, com diferentes 
tipos de poros, e forjadas a frio.
6.3 Modelamento da evolução microestrutural em tração, após escoamento.
6.4 Estabelecimento de tamanhos de partículas ideais em ligas Fe-Ni, sinterizadas e 
forjadas a frio, para melhoria de propriedades mecânicas.
6.5 Determinação da influência da lubrificação entre ferramenta de forjamento a frio e 
peça, na microestrutura.
6.6 Associação de teorias da plasticidade a métodos de elementos finitos para previsão 
do escoamento durante o forjamento a frio de pré-formas.
6.7 Programa computacional para projeto de pré-formas sinterizadas e matrizes para 
forjamento a frio.
6.8 Fabricação de peças estruturais com requisitos de alta resistência mecânica e 
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